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O presente trabalho nasce de uma solicitação por parte da FERESPE, Fundição de Ferro 
e Aço, Lda, relativamente ao fabrico do aço G17 NiCrMo 13-6. Este aço fracamente ligado, 
tem a particularidade de manter a sua resistência ao impacto mesmo a temperaturas 
negativas, no entanto, o mesmo não se verificava aquando da sua produção na empresa.  
Dessa forma, foi necessária uma análise ao comportamento anormal à fratura do aço, a 
temperaturas negativas, que envolveu um estudo para identificar as causas indutoras desse 
problema. Nesse sentido, foram realizados ajustes na composição química, assim como 
foram ensaiados diferentes tratamentos térmicos visando colmatar essa situação, com 
posterior: 1) caracterização das propriedades mecânicas, por meio de ensaios de choque 
Charpy, ensaios de dureza Vickers e ensaios de tração; 2) caracterização metalográfica, 
com recurso à microscopia ótica e microscopia eletrónica de varrimento; e 3) realização de 
ensaios dilatométricos com o objetivo de determinar temperaturas críticas de 
transformação e analisar a presença de austenite residual nas amostras tratadas 
termicamente. 
Nos tratamentos térmicos, foi estudada a implementação de uma normalização prévia 
ao tratamento convencional de têmpera em água, seguida de um revenido, assim como a 
implementação de um tratamento intercrítico articulado entre a têmpera e o revenido, em 
que ambos demonstraram melhorar a resistência ao impacto. Também foi estudada a 
substituição de um só revenido por um duplo, no entanto não se verificou um aumento 
significativo da resistência ao impacto, pelo que uma modificação dos parâmetros de um 
só revenido foi considerada mais interessante do ponto de vista industrial. 
Dos ajustes na composição química, para teores em molibdénio recomendados de cerca 
de 0,50%, estabeleceram-se teores máximos de crómio dentro da gama permitida pela 
norma; já os teores em manganês, níquel e carbono foram ajustados para valores 
inferiores ao valor médio da gama permitida. Esse ajuste permitiu atenuar uma eventual 
fragilização do aço ao longo das fronteiras de grão, que promovia uma fratura frágil 
intergranular causadora dos baixos valores de resistência ao impacto. 
 







The present work was born by a request from the foundry FERESPE, Fundição de Ferro 
e Aço, Lda, related with the production of the G17 NiCrMo 13-6 steel. This low alloy steel 
has the particularity of maintaining its impact toughness even at low temperatures, which 
couldn´t be reached by its production in the foundry. 
Thus, it was necessary to analyze this abnormal behavior of low impact toughness at 
low temperatures, which involved a study to identify the main causes for this situation. To 
accomplish that goal, aside the changes in the chemical composition, different heat 
treatments were performed, followed by: 1) the mechanical properties characterization, 
by Charpy impact tests, Vickers hardness tests and tensile tests; 2) the metallographic 
characterization, using the optical microscope along with the scanning electron 
microscope; 3) and dilatometric investigations in order to determine the critical 
temperatures for transformation and to analyze the presence of retained austenite in the 
heat treated samples. 
Concerning the heat treatments performed, it was studied the introduction of a 
normalizing heat treatment previous to the conventional water quenching and tempering 
process, and the introduction of an intercritical heat treatment between the water quench 
and temper. The results have shown the beneficial effects of both heat treatment 
additions in the impact toughness. The substitution of a single temper to a double temper 
was also considered, but there was no evidence of a significant increase in impact 
toughness, so the modification of the tempering parameters for a single temper was 
preferable in terms of industrial application. 
For the chemical composition, it is recommended a molybdenum content of 0,50%, 
which led to adjusting the chromium content to the highest values of the allowed range; 
the manganese, nickel and carbon contents were adjusted to values lower than the middle 
contents of the allowed range. With this new chemical composition, there was no evidence 
of the steel embrittlement through the grain boundaries, which was causing an 
intergranular fracture that was responsible for the low values of impact toughness. 
 






Ce travail naît d'une demande par l’entreprise FERESPE, Fundição de Ferro e Aço Lda., 
concernant la fabrication de l'acier G17 NiCrMo 13-6. Cet acier faiblement allié a la 
particularité de maintenir sa résistance aux chocs, même à des températures négatives, 
cependant, cela n’a pas été vérifié lors de sa production dans l'entreprise. 
Ainsi, il est nécessaire de faire l’analyse du comportement anormal de la fracture de 
cet acier (à des températures négatives), qui impliquait une étude visant identifier les 
causes induisant ce problème. Par conséquent, des ajustements ont été apportés à la 
composition chimique, mais aussi ont été testé différents traitements thermiques pour 
remédier à cette situation, suivis de: 1) charactérisation des propriétés mécaniques par 
des essais de choc Charpy, essais de dureté Vickers et des essais de traction, 2) 
charactérisation métallographique, par microscopie optique et microscopie électronique à 
balayage, et 3) des essais dilatométriques afin de déterminer les températures critiques de 
transformation et analyser la présence d'austénite résiduelle dans les échantillons traités 
thermiquement. 
Dans les traitements thermiques ont été étudié la mise en œuvre d’un traitement de 
normalisation avant la trempe conventionnelle dans l'eau, suivie d'un revenu, ainsi que la 
mise en œuvre d'un traitement intercritique  situé entre la trempe et le revenu. Ces deux 
mises en œuvre ont permis d’améliorer la résistance aux chocs. On a également étudié le 
remplacement d’un unique revenu par un double revenu, mais aucune augmentation 
significative de la résistance aux chocs a été observé et donc une modification des 
paramètres d'un revenu unique a été jugé plus intéressant du point de vue industriel. 
Concernant les ajustements de la composition chimique pour des teneurs 
recommandées en molybdène d'environ 0,50%, ont été mis en place des teneurs maximales 
de chrome dans l’intervalle autorisé par la norme, alors que les taux de manganèse, de 
nickel et de carbone ont été ajustés en dessous de la valeur moyenne de l’intervalle 
autorisé. Cet ajustement a permis d'atténuer une éventuelle fragilisation de l'acier le long 
des joints de grain, qui favorisait une fracture fragile intergranulaire engendrant de faibles 
valeurs de résistance aux chocs. 
 





AGRADECIMENTOS ...................................................................................... i 
RESUMO .................................................................................................. ii 
ABSTRACT ............................................................................................... iii 
RÉSUMÉ .................................................................................................. iv 
ÍNDICE DE FIGURAS .................................................................................. viii 
ÍNDICE DE TABELAS ................................................................................... xii 
ABREVIATURAS ....................................................................................... xiii 
1 INTRODUÇÃO ...................................................................................... 1 
2 ENQUADRAMENTO TEÓRICO .................................................................... 2 
2.1 Aço .......................................................................................................................................... 2 
2.1.1 Elementos de liga ......................................................................................................... 4 
2.1.2 Tratamentos térmicos .................................................................................................. 5 
2.1.2.1 Normalização ......................................................................................................... 6 
2.1.2.2 Têmpera ................................................................................................................. 6 
2.1.2.3 Revenido ................................................................................................................. 6 
2.2 Comportamento à fratura ................................................................................................... 7 
2.2.1 Fratura frágil ................................................................................................................. 8 
2.2.2 Fratura dúctil ................................................................................................................ 9 
2.2.3 Transição dúctil-frágil ............................................................................................... 10 
2.2.4 Fatores preponderantes no comportamento à fratura ........................................ 11 
2.2.4.1 Microestrutura ..................................................................................................... 12 
2.2.4.2 Tamanho de grão ................................................................................................ 12 
2.2.4.3 Austenite residual ............................................................................................... 13 
2.2.4.4 Inclusões ............................................................................................................... 14 
2.2.4.5 Carbonetos ........................................................................................................... 15 
2.2.4.6 Impurezas ............................................................................................................. 16 
2.3 Aços para aplicações a temperaturas negativas ........................................................... 16 
2.3.1 Aços ferríticos ............................................................................................................. 17 
2.3.2 Aços austeníticos ........................................................................................................ 18 
2.3.2.1 Aços austeníticos ligados ao manganês .......................................................... 18 
2.3.2.2 Aços inoxidáveis austeníticos ........................................................................... 18 
 vi 
 
2.4 Aço G17 NiCrMo 13-6 .......................................................................................................... 19 
3 COMPONENTE EXPERIMENTAL ................................................................. 21 
3.1 Técnicas de observação e ensaio ..................................................................................... 21 
3.1.1 Caracterização microestrutural ............................................................................... 21 
3.1.1.1 Análise da microestrutura e seus constituintes ............................................ 21 
3.1.1.2 Análise do tamanho de grão ............................................................................. 22 
3.1.2 Caracterização das propriedades mecânicas ......................................................... 23 
3.1.2.1 Ensaios de dureza ............................................................................................... 24 
3.1.2.2 Ensaios de choque Charpy ................................................................................. 24 
3.1.2.3 Ensaios de tração ................................................................................................ 24 
3.1.3 Ensaios dilatométricos ............................................................................................... 24 
3.2 Metodologia ......................................................................................................................... 25 
3.2.1 Primeiro ensaio ........................................................................................................... 25 
3.2.1.1 Planeamento dos tratamentos térmicos ......................................................... 25 
3.2.1.2 Execução dos tratamentos térmicos ............................................................... 26 
3.2.1.3 Ensaio dilatométrico .......................................................................................... 28 
3.2.2 Segundo ensaio ............................................................................................................ 28 
3.2.2.1 Ensaio dilatométrico .......................................................................................... 28 
3.2.2.2 Efeito do revenido na dureza do aço .............................................................. 29 
3.2.2.3 Execução dos tratamentos térmicos ............................................................... 29 
3.2.2.4 Análise da austenite residual ........................................................................... 32 
4 APRESENTAÇÃO E DISCUSSÃO DOS RESULTADOS .......................................... 33 
4.1 Primeiro ensaio ................................................................................................................... 33 
4.1.1 Composição química................................................................................................... 33 
4.1.2 Caracterização das propriedades mecânicas ......................................................... 33 
4.1.2.1 Ensaios de choque e dureza .............................................................................. 33 
4.1.3 Caracterização microestrutural ............................................................................... 36 
4.1.3.1 Análise em microscopia ótica (MO) ................................................................. 36 
4.1.3.1.1 Microestrutura ............................................................................................... 36 
4.1.3.1.2 Tamanho de grão .......................................................................................... 37 
4.1.3.2 Análise em microscopia eletrónica de varrimento (MEV) ............................ 38 
4.1.3.2.1 Constituintes microestruturais ................................................................... 38 
4.1.3.2.1.1 Inclusões ................................................................................................. 38 
4.1.3.2.1.2 Carbonetos.............................................................................................. 40 
 vii 
 
4.1.3.2.2 Análise da superfície de fratura ................................................................. 41 
4.1.4 Ensaio dilatométrico: determinação das temperaturas críticas ........................ 44 
4.2 Segundo ensaio.................................................................................................................... 45 
4.2.1 Composição química................................................................................................... 45 
4.2.2 Ensaio dilatométrico: determinação das temperaturas críticas ........................ 46 
4.2.3 Efeito do revenido na dureza do aço ...................................................................... 46 
4.2.4 Caracterização das propriedades mecânicas ......................................................... 47 
4.2.4.1 Ensaios de choque e dureza .............................................................................. 47 
4.2.4.2 Ensaios de tração ................................................................................................ 52 
4.2.5 Caracterização microestrutural ............................................................................... 53 
4.2.5.1 Análise em microscopia ótica (MO) ................................................................. 53 
4.2.5.2 Análise em microscopia eletrónica de varrimento (MEV) ............................ 55 
4.2.5.2.1 Análise da superfície de fratura ................................................................. 55 
4.2.6 Ensaios dilatométricos: análise da austenite residual ......................................... 55 
5 CONCLUSÕES ..................................................................................... 58 
6 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS .................................................... 60 
REFERÊNCIAS BIBLIOGRÁFICAS ..................................................................... 61 
ANEXO A ................................................................................................ 67 
ANEXO B ................................................................................................ 68 
ANEXO C ................................................................................................ 69 
ANEXO D ................................................................................................ 70 
ANEXO E ................................................................................................ 71 
ANEXO F ................................................................................................ 72 
ANEXO G ................................................................................................ 73 
ANEXO H ................................................................................................ 75 
ANEXO I ................................................................................................. 76 





ÍNDICE DE FIGURAS 
 
Figura 1: Esquema dos mecanismos de endurecimento por solução sólida e por 
precipitação de carbonetos [1]. .......................................................................3 
Figura 2: Esquema de propagação de uma fissura numa fratura frágil transgranular (a) e 
intergranular (b) [15]. ..................................................................................8 
Figura 3: Aspeto da superfície de fratura frágil observada ao microscópio eletrónico de 
varrimento (MEV) para (a) uma fratura transgranular e (b) uma fratura intergranular [20]. 9 
Figura 4: (a) Mecanismo de fratura dúctil por nucleação, crescimento e coalescência de 
cavidades [22]; (b) aspeto da fratura dúctil em MEV [23]. ...................................... 10 
Figura 5: Energia absorvida no impacto em função da temperatura para estruturas ccc e 
cfc [15]. ................................................................................................. 11 
Figura 6: Diferentes tipos de sulfuretos: (a) tipo I - globulares, (b) tipo II – em cadeia ou na 
forma de filmes nas fronteiras de grão e (c) tipo III - angulares compactos [44]. ........... 14 
Figura 7: Influência da distribuição e morfologia dos carbonetos: (a) estado pouco 
fragilizado, com uma menor fração de carbonetos, sendo estes finos e arredondados e com 
maior espaçamento entre eles; (b) fragilização acentuada, devido à maior fração de 
carbonetos, maior proximidade entre eles e que apresentam uma forma alongada [50]. .. 15 
Figura 8: Aumento da temperatura de transição dúctil-frágil do aço SAE 3340 (3,5%Ni, 1,7% 
Cr), em função da concentração de impurezas nas fronteiras de grão, dopado com 0,06% P, 
com 0,06% Sb, ou com 0,06% Sn [13]. .............................................................. 16 
Figura 9: Fluxograma com indicação dos dois tratamentos térmicos efetuados ao aço ASTM 
A 352 LC2-1 (a); e o efeito da temperatura sobre a energia absorvida no ensaio de Charpy 
com entalhe em V do mesmo aço para esses dois tratamentos (b). Todas as amostras 
apresentavam um tamanho de grão ASTM entre 6 e 8 [56]. ..................................... 26 
Figura 10: Esquema da primeira série de tratamentos térmicos realizados nos tarugos do 
primeiro ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente.
 ........................................................................................................... 27 
Figura 11: Esquema da segunda série de tratamentos térmicos realizados nos tarugos do 
primeiro ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente.
 ........................................................................................................... 27 
Figura 12: Esquema da terceira série de tratamentos térmicos realizados nos tarugos do 
primeiro ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente.
 ........................................................................................................... 28 
Figura 13: Esquema da série A dos tratamentos térmicos realizados nos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente. ........ 30 
 ix 
 
Figura 14: Esquema da série B dos tratamentos térmicos realizados nos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente. ........ 31 
Figura 15: Esquema da série C dos tratamentos térmicos realizados nos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente. ........ 32 
Figura 16: Gráfico com valores de energia absorvida no impacto em função da 
temperatura, nos provetes da série 1 e da série 2 do primeiro ensaio. ....................... 34 
Figura 17: Tratamentos térmicos efetuados no primeiro ensaio, com os resultados de 
resistência ao impacto a -40°C, assim como respetiva dureza Vickers. A nomenclatura dada 
aos diferentes resultados segue a seguinte sequência: (N) normalização seguida do número 
de horas do seu estágio; (WQ) têmpera em água seguida do número de horas do seu 
estágio; (T) revenido seguido do número de horas do seu estágio; (A) envelhecimento 
seguido do número de horas do seu estágio. ...................................................... 35 
Figura 18: Microestrutura da amostra 3.3 após normalização a 955°C durante 3 horas e 
têmpera em água com austenitização a 900°C durante 3 horas. Microestrutura revelada 
com Nital a 2% e observada ao MO. ................................................................. 36 
Figura 19: Microestrutura da amostra 3.3 após normalização a 955°C durante 3 horas, 
têmpera em água com austenitização a 900°C durante 3 horas e posterior revenido a 650°C 
por 10 horas. Microestrutura revelada com Nital a 2% e observada ao MO. .................. 37 
Figura 20: Tamanho de grão com índice ASTM de 8,5 na amostra 2 (a) após têmpera em 
água com austenitização a 890°C e estágio de 2 horas; tamanho de grão com índice ASTM 
de 10 na amostra 3.3 (b) após normalização a 955°C durante 3 horas e têmpera em água 
com austenitização a 900°C durante 3 horas. ..................................................... 37 
Figura 21: Inclusões de sulfureto de manganês alongadas (Z1) e arredondadas (Z2), 
presentes na microestrutura do aço, após o tratamento térmico das condições 3.6. 
Observação no MEV. ................................................................................... 38 
Figura 22: Espectros obtidos por análise EDS dos pontos Z1 (esquerda) e Z2 (direita), 
indicados na Figura 21. ............................................................................... 39 
Figura 23: Inclusão constituída por sulfureto de manganês (Z10) e alumina (Z11) presente 
na amostra 3.3 observada no MEV. .................................................................. 39 
Figura 24: Espectros obtidos por análise EDS dos pontos Z10 (esquerda) e Z11 (direita), da 
Figura 23. ............................................................................................... 40 
Figura 25: Imagem observada no MEV da microestrutura da amostra 3.5 (a), normalizada a 
955°C por 4h, temperada (água) a 900°C por 4 horas e revenida a 650°C por 2 horas; e da 
amostra 3.6 (b), normalizada a 955°C por 4h, temperada (água) a 900°C por 4 horas e 
revenida a 650°C por 10 horas. ...................................................................... 41 
 x 
 
Figura 26: Imagens em MEV ampliadas (a) da Figura 25a, e (b) da Figura 25b, onde se 
observam a morfologia e distribuição dos carbonetos. .......................................... 41 
Figura 27: Superfície de fratura dos provetes 3.4 (a) e 3.6 (b) observada em MEV. As setas 
vermelhas apontam para regiões lisas com contornos visíveis correspondentes a zonas de 
fratura intergranular; a seta azul aponta para zonas onde ocorreu a fratura frágil 
transgranular com aparência plana e com os “rios” característicos; a seta verde aponta 
para regiões onde ocorreu fratura dúctil com aparência fibrosa. .............................. 42 
Figura 28: Ampliação da região verde indicada na Figura 27 onde é visível uma inclusão de 
MnS e com carbonetos na região circundante. .................................................... 42 
Figura 29: Ampliação da região indicada a vermelho na Figura 27a onde se observam 
carbonetos (Z1) com respetivo espectro obtido por análise EDS com picos distintos do 
espectro da matriz (Z2). .............................................................................. 43 
Figura 30: Esquema de fragilização por segregação de P nas fronteiras, resultante da 
combinação do Mo com o C, com rutura de aglomerados (clusters) de Mo-P que evitam a 
migração de P para as fronteiras de grão [84]. ................................................... 44 
Figura 31: Ensaio dilatométrico: curva obtida para uma taxa de aquecimento de 0,1°C/s, 
estágio durante 300 segundos a 900°C e arrefecimento a uma taxa de 50°C/s. ............. 44 
Figura 32: Ensaio dilatométrico: curva obtida para uma taxa de aquecimento de 0,17°C/s, 
com aquecimento até aos 950°C, estágio de 300 segundos e posterior arrefecimento a uma 
taxa de 30°C/s. ........................................................................................ 46 
Figura 33: Curva de dureza em função da temperatura do revenido para um estágio de 5 
horas. .................................................................................................... 46 
Figura 34: Curva de dureza em função do tempo de estágio do revenido. ................... 47 
Figura 35: Microestrutura da amostra C1 (normalizada a 955°C por 3 horas, temperada a 
900°C por 3 horas e revenida a 670°C por 10 horas) atacada com Nital a 2% observada ao 
MO. ...................................................................................................... 54 
Figura 36: Microestrutura da amostra C3 (normalização a 955°C por 3 horas, têmpera a 
900°C por 3 horas, tratamento intercrítico a 760°C por 1 hora e revenido a 670°C por 10 
horas) atacada com Nital a 2% observada ao MO. ................................................. 54 
Figura 37: Imagens da superfície de fratura observada em MEV de um provete tratado nas 
condições de C2, após o ensaio de choque Charpy a -70°C. .................................... 55 
Figura 38: Ensaio dilatométrico de uma amostra que sofreu um revenido a 650°C por 5 
horas: curva obtida para uma taxa de aquecimento de 5°C/s até aos 550°C, com estágio 
durante 150 segundos e posterior arrefecimento a uma taxa de 30°C/s. ..................... 56 
 xi 
 
Figura 39: Ensaio dilatométrico de uma amostra que sofreu um revenido a 670°C por 5 
horas: curva obtida para uma taxa de aquecimento de 5°C/s até aos 550°C, com estágio 
durante 150 segundos e posterior arrefecimento a uma taxa de 30°C/s. ..................... 56 
Figura 40: Ensaio dilatométrico de uma amostra que sofreu um revenido a 670°C por 10 
horas e posterior ensaio de choque a -70°C: curva obtida para uma taxa de aquecimento 
de 5°C/s até aos 550°C, com estágio durante 150 segundos e posterior arrefecimento a 









ÍNDICE DE TABELAS 
 
Tabela 1: Composição do aço G17 NiCrMo 13-6 [57, 58]. ....................................... 20 
Tabela 2: Gama de temperaturas recomendada para os tratamentos térmicos do aço G17 
NiCrMo 13-6 [57, 58]. ................................................................................. 20 
Tabela 3: Propriedades mecânicas do aço G17 NiCrMo 13-6 [57, 58]. ......................... 20 
Tabela 4: Propriedades mecânicas do aço G17 NiCrMo 13-6 pretendidas pela 
FERESPE/Cliente. ...................................................................................... 20 
Tabela 5: Composição química do aço G17 NiCrMo 13-6 indicada pela norma e composição 
do aço vazado no primeiro ensaio. .................................................................. 33 
Tabela 6: Composição química do aço G17 NiCrMo 13-6 indicada pela norma, e composição 
do aço vazado no primeiro ensaio e no segundo ensaio. ......................................... 45 
Tabela 7: Resumo dos tratamentos térmicos efetuados na série A dos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo valor médio de resistência ao impacto e valor médio de dureza. ... 48 
Tabela 8: Resumo dos tratamentos térmicos efetuados na série B dos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo valor médio de resistência ao impacto e valor médio de dureza. ... 49 
Tabela 9: Tratamento térmico C1 do segundo ensaio, com respetivo valor médio de 
resistência ao impacto e valor médio de dureza. ................................................. 51 
Tabela 10: Tratamentos térmicos C2 e C3 efetuados na série C dos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo valor médio de resistência ao impacto e valor médio de dureza. ... 51 
Tabela 11: Parâmetros de tração especificados pela norma, pela FERESPE/Cliente e 









Ac1 - Temperatura crítica do diagrama Fe-C para leis de aquecimento que dá início à 
transformação da ferrite em austenite. Esta temperatura situa-se abaixo de Ac3. 
Ac3 - Temperatura crítica do diagrama Fe-C para leis de aquecimento, que separa o 
domínio bifásico “ferrite + austenite” (a temperaturas inferiores) do domínio austenítico 
(temperaturas superiores) 
AES - Espectroscopia de Eletrões Auger 
ASTM – American Society for Testing and Materials  
ccc - Estrutura cristalina cúbica de corpo centrado  
CEMUP - Centro de Materiais da Universidade do Porto 
cfc - Estrutura cristalina cúbica de faces centradas 
DEMM - Departamento de Engenharia Metalúrgica e de Materiais 
DIN - Deutsches Institut für Normung 
EDS - Microanálise por raios X 
EN – European Norm 
FEUP - Faculdade de Engenharia da Universidade do Porto 
hc - Estrutura cristalina hexagonal compacta 
K – Resistência ao impacto ou choque 
KV – Resistência ao impacto para ensaios de choque Charpy sobre provetes com entalhe em 
V 
MO – Microscópio ótico 
MEV – Microscópio eletrónico de varrimento 
Mf – Temperatura do final da transformação martensítica (Martensite finish) 
Ms – Temperatura de início da transformação martensítica (Martensite start) 
 xiv 
 
Rm - Tensão de rutura 
R0,2 - Tensão limite convencional de proporcionalidade a 0,2%. 
%at – Percentagem atómica 





A FERESPE, Fundição de Ferro e Aço, Lda, foi fundada em 1981 com o objetivo inicial 
de produção de ferros fundidos de alta liga, preenchendo assim um nicho de mercado 
inexistente em Portugal. Com o decorrer dos anos, passou também a produzir aços de alta, 
média e baixa liga, aços inoxidáveis e aços inoxidáveis super duplex. 
A empresa posicionou-se no mercado com pequenas e médias séries, onde os prazos de 
entrega exigidos são muito curtos, os padrões de qualidade muito elevados e o respeito 
pelo ambiente é muito importante. O material produzido serve um leque abrangente de 
mercados, como o mercado ferroviário onde produzem componentes de alta segurança, a 
indústria petroquímica ou até a indústria nuclear, entre outros. 
Com uma produção de peças fundidas ferrosas da ordem das 1000 ton/ano, a FERESPE 
está bem posicionada a nível europeu, atingindo um índice de exportação superior a 90%. 
As aspirações da empresa e de toda a sua equipa de colaboradores são enormes e estão 
sempre voltadas para o futuro; daí o seu envolvimento em projetos de Investigação e 
Desenvolvimento nas mais diversas áreas, sempre realizados em parceria com entidades 
com “know-how” como as Universidades. 
Este projeto surge no âmbito da solicitação de um determinado aço por parte de um 
cliente e do interesse inclusivamente da FERESPE no sentido de o adicionar à lista das ligas 
produzidas na empresa. 
Neste caso em concreto, o pedido seria para fabricar um componente estrutural para 
operar a temperaturas negativas, num país europeu nórdico. Das tentativas de produção 
desse aço, o G17 NiCrMo 13-6, embora se tenham atingido os requisitos de tração impostos 
pelo cliente, os requisitos da resistência ao impacto revelaram-se inconstantes e por essa 
razão a sua produção foi suspensa. 
Nesse sentido, o principal objetivo deste projeto consistiu na caracterização deste 
material, com uma análise dos fatores que poderiam causar o comportamento anormal à 
fratura do aço nos ensaios de resistência ao impacto a temperaturas negativas, por forma a 
solucionar este inconveniente. 
Primeiramente será apresentada uma síntese bibliográfica relativamente à metalurgia 
dos aços e aos seus diferentes comportamentos à fratura, assim como às condições que 
promovem uma alteração do seu comportamento. Falar-se-á dos aços utilizados para 
aplicações a temperaturas negativas e por último será apresentada uma caracterização 
detalhada do aço em estudo, o aço G17 NiCrMo 13-6. 
Posteriormente será apresentada na componente experimental a metodologia seguida 
para esta análise, com os vários resultados e sua interpretação, que levaram às 
considerações finais, assim como às propostas para a continuidade da análise.  
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2 ENQUADRAMENTO TEÓRICO 
2.1 Aço 
O termo “aço” aplica-se a todos os materiais metálicos compostos por elementos 
metálicos e/ou não metálicos, no qual o teor ponderal de ferro é superior ao de qualquer 
outro elemento no material. O carbono desempenha um papel essencial nestas ligas 
metálicas, em que apenas a sua adição ao ferro (até um valor ponderal de 2%) já o 
transforma num aço [1-3]. 
O ferro é um material que apresenta alotropia, isto é, assume diferentes estruturas 
cristalinas conforme a temperatura a que se encontra (ANEXO A). Desde o zero absoluto (-
273°C) até os 911°C, os átomos de ferro dispõem-se segundo a estrutura cristalina cúbica 
de corpo centrado (ccc) designada por ferro alfa (Fe-α). A 911°C o ferro sofre uma 
transformação alotrópica acompanhada de uma contração volúmica, em que os átomos se 
reorganizam segundo a estrutura cristalina cúbica de faces centradas (cfc) designada por 
ferro gama (Fe-γ), à qual se segue uma dilatação até 1392°C; a esta temperatura, o ferro 
sofre nova transformação alotrópica retomando a estrutura cristalina ccc designada por 
ferro delta (Fe-δ), dilatando-se continuamente até 1536°C, altura em que ocorre a sua 
fusão [1, 2, 4, 5]. 
Durante a solidificação, os átomos perdem progressivamente mobilidade e, 
eventualmente irão formar-se pequenos agregados de átomos, organizados já na disposição 
de uma estrutura cristalina. Esses agregados servirão como centros de nucleação, onde 
haverá aglomeração de mais átomos e, assim, os grãos (cristais) irão crescer até não restar 
mais ferro líquido e se encontrarem uns com os outros.  
As interfaces entre os grãos são designadas por fronteiras de grão. Naturalmente os 
grãos apresentarão imperfeições estruturais, tais como defeitos pontuais (lacunas1), 
defeitos lineares (deslocações2), defeitos planares (falhas de empilhamento3 e maclas4) e 
defeitos de volume (poros, bolhas gasosas). Estas imperfeições irão contribuir para a 
alteração das propriedades do aço [1, 4-7]. 
 
 
                                                          
1 Corresponde a uma posição atómica na qual falta um átomo. As lacunas são determinantes na difusão [7]. 
2 Apresentam-se como linhas de descontinuidade estrutural dentro dos grãos, causando uma distorção da 
estrutura cristalina na região adjacente. A presença e movimentação das deslocações assegura a ductilidade ao 
material, ao permitir a deformação sem destruir a estrutura básica do material a tensões inferiores ao previsto 
[7]. 
3 Resultam da formação de pequenas regiões com estrutura cristalina diferente da matriz [7]. 
4 Consiste no volume de matéria que tem uma orientação cristalina que é a imagem no espelho da matriz. As 
fronteiras de macla são imperfeições que separam duas regiões que são a imagem no espelho uma da outra [7]. 
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Após a solidificação, os elementos de liga podem estar dispostos na matriz de ferro em 
várias formas (Figura 1): 
 Substituindo átomos de ferro na estrutura cristalina – átomos substitucionais (ex: 
Ni, Cr) 
 Ocupando interstícios da estrutura cristalina – átomos intersticiais (ex: C) 
 Combinados com o ferro e/ou outros elementos de liga – precipitados ou partículas 
de segunda fase (ex: carbonetos, inclusões) 
Os dois primeiros fenómenos, enquadram-se nos mecanismos de endurecimento por 
solução sólida, provocando um aumento da resistência, que é justificado pela dificuldade 
criada à movimentação das deslocações pelos campos de tensão existentes à volta dos 
átomos de soluto [1, 6]. 
 
Figura 1: Esquema dos mecanismos de endurecimento por solução sólida e por 
precipitação de carbonetos [1]. 
A incorporação dos elementos de liga na estrutura do ferro, pode afetar as 
temperaturas das transformações alotrópicas do ferro. Geralmente, estas variam em 
função do teor em elementos no aço e, nesse sentido, os diagramas de fase auxiliam na 
compreensão desses fenómenos. O diagrama ferro-carbono (ANEXO B) é um exemplo, e 
indica a influência do teor em carbono nas temperaturas de transformação. 
O caso dos aços austeníticos, é uma evidência clara do efeito dos elementos de liga nas 
temperaturas de transformação alotrópica, onde a austenite5 permanece estável à 
temperatura ambiente, graças à adição de elementos de liga, como por exemplo o 
manganês, em teores superiores a 10% [3, 4]. 
Os fenómenos, até agora enunciados, aplicam-se apenas para aquecimentos e 
arrefecimentos lentos pois, no caso de rápidas variações de temperatura, a difusão dos 
átomos, que exige tempo para se verificar, é dificultada, podendo até ser impedida. 
Consoante as taxas de aquecimento e arrefecimento utilizados, ou antes, conforme o grau 
de difusão permitido, as microestruturas obtidas serão diferentes e, consequentemente, as 
                                                          
5 Solução sólida intersticial de carbono no ferro gama (Fe-γ). A austenite tem estrutura cristalina cfc [7]. 
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propriedades mecânicas da liga. Este controlo está na origem dos tratamentos térmicos 
mais importantes aplicados aos aços. As principais estruturas do aço depreendidas no 
diagrama ferro-carbono e influenciadas pelo tratamento térmico são: ferrite, austenite, 
cementite, perlite, bainite e martensite [1]. 
De facto, existe uma multiplicidade de composições químicas e processamentos a que o 
aço pode ser sujeito, que impõem uma dada microestrutura ao material, a qual será 
responsável pelas propriedades finais do mesmo. Dessa forma, torna-se evidente a 
necessidade do estabelecimento de classificações que permitam uma correta 
caracterização do aço. É vulgar a definição de vários critérios para a classificação e 
designação de aços, sendo habitual, por exemplo, classificar o aço conforme a natureza da 
sua matriz, onde a título de exemplo, um aço ferrítico apresenta claramente uma matriz 
de ferrite6 [3, 8]. 
2.1.1 Elementos de liga 
Como já referido, graças à adição de elementos de liga ao ferro, é possível alterar as 
características e propriedades do aço. Seguidamente será exposto um breve resumo do 
papel que os elementos, em foco neste trabalho, desempenham no aço. 
Carbono (C) – É o elemento químico mais importante nos aços; tem um forte poder 
endurecedor por meio de endurecimento por solução sólida e endurecimento por dispersão 
de carbonetos. O carbono tem uma forte tendência para segregar nos defeitos do aço. Em 
teores crescentes, provoca um aumento da resistência mecânica dos aços, mas a 
ductilidade e soldabilidade diminuem, assim como a tenacidade [9-11]. 
Níquel (Ni) – Não é um elemento carburígeno7, mas sim um elemento estabilizador da 
austenite. Promove uma melhoria significativa da tenacidade, baixando também a 
temperatura de transição dúctil-frágil. Contribui também para uma maior 
temperabilidade8 do aço [9-11].  
Crómio (Cr) – Aumenta a temperabilidade em aços temperados e revenidos, e tem 
efeito endurecedor por solução sólida. É um forte elemento carburígeno, podendo estar 
associado à cementite, em casos de uma baixa relação Cr/C. Se essa relação aumentar, 
poderão surgir carbonetos de crómio (Cr,Fe)7C3 ou (Cr,Fe)23C6, ou mesmo ambos, que 
solubilizam lentamente na austenite [9-11].  
                                                          
6 Solução sólida intersticial de carbono na estrutura cristalina ccc do ferro [7]. 
7 Elemento com afinidade para o carbono, podendo combinar-se com este [7]. 
8 Capacidade do aço endurecer (adquirir microestruturas martensíticas). Quanto mais lenta for a cinética de 
decomposição austenítica, mais tempo há disponível para arrefecer a austenite sem formar perlite ou bainite 
(estruturas mais macias), resultando numa maior temperabilidade [8]. 
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Molibdénio (Mo) – Tal como o Cr, aumenta a temperabilidade em aços temperados e 
revenidos. Provoca um endurecimento por solução sólida, sendo igualmente um forte 
elemento carburígeno que, em quantidades suficientemente elevadas, forma carbonetos 
do tipo Mo2C, (Mo,Fe)3C e Fe2MoC. Além disso, reduz a suscetibilidade à fragilização por 
revenido e melhora a resistência à fadiga [9-11]. 
Manganês (Mn) – É utilizado essencialmente como desoxigenante e dessulfurante. Além 
disso, melhora a conformabilidade e soldabilidade do aço. Também baixa a temperatura de 
transição dúctil-frágil e aumenta a temperabilidade. O Mn dissolve-se na ferrite e também 
na cementite, provocando um aumento da resistência mecânica por efeito de solução 
sólida [9-11]. 
Silício (Si) – É um dos principais desoxigenantes e também aumenta a temperabilidade. 
O silício dissolve-se na ferrite, aumentando a sua resistência mecânica moderadamente, 
sem significativa diminuição da ductilidade. Acima de 0,40%, regista-se uma descida da 
ductilidade dos aços ao carbono e uma subida da temperatura de transição dúctil-frágil [9-
11]. 
Fósforo (P) – O fósforo dissolve-se na ferrite e aumenta a resistência do aço mas, à 
medida que o seu teor aumenta, a ductilidade e tenacidade diminuem, e aumenta a 
probabilidade de fissuração a frio. Tem uma forte tendência para segregar nas fronteiras 
de grão, causando uma fragilização por revenido em aços ligados, especialmente aços 
ligados ao Mn, Cr, Mn-Si, Cr-Ni, e Cr-Mn. O fósforo também aumenta a temperabilidade. 
Geralmente são impostos teores máximos de P para aços de baixo carbono para melhorar a 
sua maquinabilidade [9-11]. 
Enxofre (S) – Pode formar sulfureto de ferro se não estiver neutralizado pelo manganês, 
segregando-se nas fronteiras de grão, pelo que tem um efeito pernicioso na ductilidade, na 
tenacidade, na soldabilidade, e qualidade da superfície. Porém, o enxofre numa gama 
entre 0,08 e 0,33%, é intencionalmente adicionado aos aços para melhorar a sua 
maquinabilidade [9-11]. 
2.1.2 Tratamentos térmicos 
Um tratamento térmico corresponde a um ou mais ciclos “temperatura-tempo” 
realizados sobre um dado material (no estado sólido), que visa impor ao material uma dada 
microestrutura, a qual é responsável pelas propriedades que o mesmo vai apresentar. Cada 
ciclo “temperatura-tempo” é constituído por um aquecimento, um estágio e um 
arrefecimento [8]. 
Este tópico visa elucidar os conceitos gerais dos tratamentos térmicos abrangidos no 




A sua execução envolve um aquecimento até temperaturas no domínio austenítico, 
acima de Ac3
9, com permanência a essas temperaturas e, de seguida, um arrefecimento 
uniforme em ar calmo. O tratamento térmico de normalização visa essencialmente 
promover um refinamento do grão, garantir uma microestrutura uniforme, aliviar tensões 
residuais e melhorar a temperabilidade e a maquinabilidade. A estrutura do aço fica assim 
mais homogénea, respondendo melhor aos tratamentos térmicos. Devido às características 
inerentes aos aços vazados, é comum executar uma normalização antes da têmpera [2, 
12]. 
2.1.2.2 Têmpera 
Consiste em aquecer o aço a temperaturas de austenitização apropriadas, com estágio 
a essas temperaturas, seguido de um arrefecimento rápido num meio ajustado de acordo 
com a composição química e espessura dos componentes. A velocidade do arrefecimento 
deve ser tal, que originará a formação de uma solução sólida de ferro sobressaturada em 
carbono e elementos de liga (martensite), sendo a estrutura cristalina do solvente 
deformada pelos átomos de soluto. O interesse tecnológico das microestruturas 
martensíticas reside na sua alta dureza e alta resistência mecânica. Apesar de resistente, a 
martensite é frágil demais para ser usada em engenharia, necessitando de um tratamento 
posterior de revenido [2, 8, 12]. 
2.1.2.3 Revenido 
Compreende um reaquecimento do aço a temperaturas subcríticas (abaixo de Ac1
10) 
com posterior arrefecimento nas condições mais adequadas. O revenido é realizado com o 
intuito de aliviar tensões geradas na têmpera, assegurar estabilidade dimensional e 
aumentar a ductilidade e a tenacidade. Em suma, o objetivo do revenido é otimizar o par 
de propriedades “dureza” e “resistência ao impacto”, com vista a determinada aplicação: 
quanto mais elevada for a temperatura de revenido, mais alta será a resistência ao 
impacto e mais baixo o valor da dureza correspondente.  
A fragilidade do aço temperado é diminuída em função das transformações estruturais 
que o aço sofre no revenido: até aos 300°C, há rejeição de carbono por parte da 
martensite, formam-se carbonetos de transição e a austenite residual decompõe-se em 
bainite e carbonetos, havendo diminuição da dureza; entre os 300°C e 400°C, os 
                                                          
9 Temperatura crítica do diagrama Fe-C para leis de aquecimento que separa o domínio bifásico “ferrite + 
austenite” (a temperaturas inferiores) do domínio austenítico (temperaturas superiores) [8]. 
10 Temperatura crítica do diagrama Fe-C para leis de aquecimento que dá início à transformação da ferrite em 
austenite. Esta temperatura situa-se abaixo de Ac3 [8]. 
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carbonetos de transição transformam-se em cementite, e a martensite de baixo carbono 
origina uma matriz ferrítica, com rejeição do carbono em excesso, continuando a diminuir 
a dureza e surgindo uma recuperação franca da resistência ao impacto que, até aos 370°C, 
diminuía; acima dos 400°C, a cementite irá crescer e globulizar-se, continuando a diminuir 
a dureza e a aumentar a resistência ao impacto. O estado de máximo amaciamento dos 
aços consiste numa matriz ferrítica (macia e dúctil) e de carbonetos globulizados, 
apresentando elevada resistência ao impacto [8]. 
Caso o aço possua elementos de liga com grande afinidade para o carbono (ex: Cr, Mo) 
em quantidades apreciáveis, a partir dos 450°C estes adquirem mobilidade suficiente e o 
crescimento dos carbonetos pode ser dificultado e inclusive poderá ocorrer a precipitação 
de novos carbonetos, muito finos, havendo neste caso um aumento de dureza que pode ser 
considerável - endurecimento secundário [2, 12, 13]. O amaciamento decorrerá apenas a 
temperaturas superiores, quando as partículas precipitadas entram numa fase de 
crescimento [8]. 
Para o caso dos elementos de liga não carburígenos (ex: Si, Ni), estes em regra irão 
dificultar o processo de difusão que é responsável pelo amaciamento no revenido, 
deslocando o amaciamento rápido para temperaturas mais elevadas [8]. 
Durante o revenido, a resistência ao impacto pode registar uma queda, que ocorre em 
algumas gamas de temperatura de revenido, designada por fragilização por revenido. Este 
fenómeno será abordado com mais detalhe posteriormente. 
2.2 Comportamento à fratura 
A fratura consiste genericamente na separação de um corpo sólido em duas ou mais 
partes pela ação de tensões. A tenacidade consiste na capacidade de um material resistir 
ao impacto, ou absorver energia, até fraturar. Dito de uma forma simplista: um material 
tenaz apresenta uma resistência à fratura mais elevada.  
Os metais podem exibir diferentes tipos de fratura dependendo das propriedades 
intrínsecas da liga e também de fatores externos, como a temperatura, espessura, estado 
de tensões e velocidade da carga aplicada. A fratura pode ser classificada em duas 
categorias gerais: fratura dúctil e fratura frágil. A fratura dúctil é caracterizada por uma 
deformação plástica considerável antes e durante a propagação da fissura. Por sua vez, a 
fratura frágil é caracterizada por uma rápida propagação da fissura, com uma deformação 
plástica pouco apreciável e um mínimo de absorção de energia [14, 15]. 
A tendência para a fratura frágil aumenta com o decréscimo da temperatura, com 
elevadas velocidades de aplicação de carga (elevadas taxas de deformação), e sob 
condições de concentração de tensões (entalhes ou fissuras) [15]. 
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A fratura frágil é bastante perigosa porque ocorre abruptamente, com pouco ou mesmo 
sem aviso prévio. Como pode resultar em sérias perdas económicas e até mesmo de vidas 
humanas, tem sido objeto de estudo no sentido de desenvolver metodologias para evitar 
este tipo de fratura [16, 17]. 
2.2.1 Fratura frágil 
A fratura frágil geralmente ocorre por clivagem, quando há rotura das ligações 
atómicas ao longo de planos específicos – planos de clivagem – e está associada ao 
comportamento elástico dos materiais. O início da fissura normalmente ocorre numa 
pequena imperfeição, como um defeito, entalhe ou descontinuidade de material, que atua 
como um concentrador de tensões, e propaga-se rapidamente pelo metal. Quando o plano 
de clivagem de um grão não é paralelo ao plano do grão adjacente, essa diferença é 
compensada por uma série de saltos, formando padrões como se fossem rios que desaguam 
nas fronteiras de grão (Figura 3a). A superfície de fratura não apresenta deformação ou 
distorção, é plana e perpendicular ao eixo de tração, apresentando um aspeto brilhante e 
facetado característico de fissuras planares [15]. 
Este tipo de fratura tem sido observado em metais com estruturas ccc e hc, mas não 
em metais cfc, exceto no caso de ter ocorrido fragilização nas fronteiras de grão. Em 
estruturas policristalinas, a propagação da fissura pode ser transgranular ou intergranular 
(Figura 2). À temperatura ambiente, as fronteiras de grão são normalmente mais 
resistentes que os próprios grãos e, por isso, a fratura normalmente ocorre de uma forma 
transgranular. A falha intergranular à temperatura ambiente está normalmente associada a 
algum fenómeno de fragilização, como a formação de filmes frágeis ou segregação de 
impurezas ou inclusões nas fronteiras de grão [15, 18-21].  
 
Figura 2: Esquema de propagação de uma fissura numa fratura frágil transgranular (a) e 
intergranular (b) [15]. 




Figura 3: Aspeto da superfície de fratura frágil observada ao microscópio eletrónico de 
varrimento (MEV) para (a) uma fratura transgranular e (b) uma fratura intergranular [20]. 
2.2.2 Fratura dúctil 
Ao contrário das fraturas frágeis, as fraturas dúcteis estão associadas ao 
comportamento plástico dos materiais, ocorrendo uma deformação plástica significativa 
acompanhada por uma elevada absorção de energia e uma propagação lenta de fissuras 
[15]. 
As fraturas dúcteis podem assumir várias formas. Num metal policristalino muito dúctil, 
como o ouro ou chumbo, este pode ser deformado até um certo ponto antes de romper, 
geralmente referido como rutura dúctil. Na maioria dos metais, a rotura ocorre por 
nucleação e crescimento de microcavidades. Essas microcavidades formam-se em zonas de 
concentração de tensões, como no caso de partículas de uma segunda fase, crescendo à 
sua volta, ou por fissuração dessas mesmas partículas. A nucleação da fissura dá-se por 
coalescimento dessas microcavidades que originam cavidades, promovendo a propagação 
da fissura. A certa altura, a área remanescente torna-se demasiado pequena para suportar 
a carga e, no final, ocorre a fratura por cisalhamento, resultando numa superfície que 
apresenta ondulações (Figura 4). A superfície de fratura fica reduzida ou distorcida, 
fazendo um ângulo próximo de 45° com a fratura inicial, apresentando um aspeto rugoso e 
fibroso à escala macroscópica e “crateras” (dimples) à escala microscópica, resultantes da 
abertura das cavidades devido à propagação da fissura [15, 18, 22]. 




Figura 4: (a) Mecanismo de fratura dúctil por nucleação, crescimento e coalescência de 
cavidades [22]; (b) aspeto da fratura dúctil em MEV [23]. 
2.2.3 Transição dúctil-frágil 
Alguns metais com estrutura cristalina ccc e hc, e aços em particular, exibem uma 
transição dúctil-frágil quando sujeitos a impacto. A altas temperaturas, a energia 
absorvida no impacto é elevada e o modo de falha é dúctil, enquanto que, a baixas 
temperaturas, a energia absorvida no impacto é baixa e o modo de fratura altera-se para o 
tipo frágil. Porém, os materiais que apresentam uma estrutura cfc, como os aços 
austeníticos, mantêm a ductilidade mesmo a temperaturas criogénicas [15]. 
Os metais que oferecem uma boa combinação de resistência mecânica e ductilidade 
devem apresentar uma boa tenacidade. Para metais que não apresentam defeitos e são 
submetidos a tensões uniaxiais, este paradigma é válido. No entanto, em muitas aplicações 
em engenharia, está presente um entalhe que introduz um estado de tensões 
tridimensional. Como o estado de tensões tridimensional reduz a capacidade do metal 
deformar plasticamente no entalhe, a tenacidade diminui [15]. 
A resistência ao choque ou impacto (K), mede a capacidade do material absorver 
energia quando fratura, exprimindo-se geralmente em J, sendo preferível a designação de 
energia absorvida no ensaio de choque ou impacto. Como o seu valor numérico varia com a 
microestrutura da liga e com a temperatura de ensaio, a representação gráfica da energia 
absorvida por um material no ensaio de choque em função da temperatura pode 
apresentar várias regiões. No caso de uma estrutura cristalina ccc de baixa resistência, 
origina uma curva constituída por três regiões: com o decréscimo da temperatura de 
ensaio, a energia absorvida parte de um valor elevado e razoavelmente constante (região 
de comportamento dúctil), até atingir um novo valor baixo e também razoavelmente 
constante (comportamento frágil); numa gama intermédia de temperaturas ocorre um 





Figura 5: Energia absorvida no impacto em função da temperatura para estruturas ccc e 
cfc [15]. 
2.2.4 Fatores preponderantes no comportamento à fratura 
A transição do comportamento dúctil para frágil num aço ocorre normalmente numa 
pequena gama de temperaturas. Elevadas temperaturas de transição, poderão revelar-se 
bastante prejudiciais em muitas aplicações, já que o material poderá comportar-se de 
modo frágil nas condições de serviço. Dessa forma, este fenómeno de extrema importância 
carece de uma especial atenção por parte do engenheiro [15, 24]. 
A consequência catastrófica por ignorar a temperatura de transição dúctil-frágil, ficou 
bem evidenciada no célebre caso dos navios Liberty na altura da Segunda Guerra Mundial. 
Dos cerca de 2708 navios construídos, foram registados danos ou acidentes devido a um 
comportamento frágil em cerca de 1031 navios. Este trágico evento, demonstrou a 
importância da resistência à fratura e marcou o início do estudo da mecânica da fratura 
[24, 25]. 
Assim como este, ocorreram inúmeros casos catastróficos devido à fratura frágil em 
aços e, apesar de nos dias de hoje não ocorrer com tanta frequência, pode apresentar-se 
como um grave problema como consequência de práticas deficientes na produção do 
material [16]. 
Um conceito que cada vez ganha mais adesão na indústria é o de “leak-before-break”. 
De acordo com este conceito, prima-se por um comportamento dúctil antes do material 
falhar em serviço, permitindo assim alertar para a ocorrência de uma falha eminente. 
Quando uma fissura se desenvolve, esta irá provocar uma deformação plástica no material 
(fratura dúctil) que será entretanto detetável, evitando assim consequências maiores [16, 
26]. 
A transição do comportamento dúctil para frágil em aços depende de vários fatores 
entre os quais se destacam [27]:  
 Microestrutura 
 Tamanho de grão 
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Na microestrutura do aço, quanto menor for a distância que uma fissura tem para se 
propagar sem se desviar devido a uma alteração na orientação cristalográfica, maior será a 
resistência a fraturar de modo frágil. Nesse contexto, a bainite inferior e a martensite, que 
são produtos com uma estrutura fina, oferecem maior resistência à fratura do que 
constituintes grosseiros resultantes de transformações a temperaturas superiores, como a 
perlite e a bainite superior [6, 28, 29]. 
Nos aços temperados e revenidos, a microestrutura martensítica confere-lhes a sua 
máxima dureza e resistência. Em geral, as microestruturas temperadas e revenidas, além 
da sua elevada resistência à tração, à fadiga e ao desgaste, permitem também obter 
elevada resistência ao impacto (após revenido a alta temperatura). De facto, uma 
microestrutura martensítica pode ser processada de modo a apresentar resistências 
mecânicas e ductilidades elevadas, tornando-se aparente exceção à regra geral de que um 
aumento da resistência mecânica implica uma degradação da ductilidade e, por sua vez, 
da tenacidade [8, 30]. 
Diversos autores, defendem que as microestruturas com a maior fração de martensite 
revenida, apresentam as melhores características para uma boa resistência ao impacto [29-
31]. No entanto, há também quem refira que uma microestrutura constituída por 
martensite e bainite inferior, apresenta igualmente uma boa combinação de resistência 
mecânica e tenacidade [32, 33]. 
2.2.4.2 Tamanho de grão 
As fronteiras de grão são defeitos superficiais onde a estrutura cristalina possui uma 
orientação diferente em cada lado da fronteira, impedindo, normalmente, o movimento 
das deslocações de um grão para o seu vizinho [34]. Estas causam os saltos por clivagem, 
obrigam a deformação localizada, sendo necessária a sua rutura para que a fissura se 
propague e, dessa forma, atuam como barreiras à propagação da fissura [6]. Por essa 
razão, uma estrutura de grão mais fino, oferece uma maior resistência à propagação da 
fissura, graças à elevada área de fronteiras de grão por unidade de volume.  
 Além disso, uma estrutura com grãos grosseiros, tem maior tendência para que ocorra 
fragilização nas fronteiras de grão, facilitando a migração das deslocações e, 
consequentemente, a propagação da fissura [35]. 
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De facto, o refinamento do grão é o único mecanismo que aumenta simultaneamente a 
resistência mecânica e a tenacidade [3, 6, 11, 14, 18, 36, 37]. 
2.2.4.3 Austenite residual 
A austenite inicia a sua transformação em martensite, quando se atinge a temperatura 
crítica Ms, continuando a transformar-se até uma temperatura crítica inferior, designada 
por Mf. Quando a transformação termina, pode ainda estar presente uma fração de 
austenite que não sofreu transformação, designada por austenite residual [15]. 
Entre os fatores que contribuem para a retenção da austenite, os elementos de liga são 
de facto o mais importante – todos, exceto o cobalto, deslocam Ms e Mf para temperaturas 
inferiores. De entre os elementos que mais peso têm no decréscimo dos valores de Ms e Mf, 
o carbono aparece no topo da lista, seguido do Mn, vindo logo de seguida o Cr e o Ni; os 
próximos da lista são o Si, Mo e W. A austenite pode igualmente “estabilizar-se” (isto é, o 
seu Ms e Mf podem baixar) se o seu tamanho de grão for aumentado. Um estágio, a 
temperaturas superiores a Ms ou entre Ms e Mf, sem ocorrência de transformações, provoca 
também uma “estabilização” da austenite [3, 8, 9]. 
Dada a sua estrutura cfc e baixa dureza, a austenite apresenta uma boa resistência ao 
impacto, resultando numa maior tenacidade do aço. Deste ponto de vista, a austenite 
residual poderá melhorar a resistência ao impacto de um aço martensítico [38, 39]. 
A austenite residual pode ser transformada por meio de esforços mecânicos, por 
tratamentos a temperaturas negativas ou através do revenido (geralmente duplo) [11]. 
Um tratamento a temperaturas negativas consiste num arrefecimento suplementar do 
aço, após este atingir a temperatura ambiente, até várias dezenas de graus abaixo de zero 
(a temperatura atingida deve ser inferior ao Mf da austenite residual, caso se pretenda a 
sua eliminação total). Estes tratamentos podem ser divididos em duas categorias: 
tratamentos subzero e tratamentos criogénicos. No primeiro caso, promovem-se estágios a 
temperaturas até os -80°C e no segundo, as temperaturas de estágios podem ir até aos -
180°C [40, 41].  
Tendo em conta o âmbito deste trabalho, dirigido para aplicações do aço a 
temperaturas negativas, estes fenómenos enunciados assumem uma importância 
significativa. Em condições de serviço, caso o material atinja temperaturas 
suficientemente baixas, poderá ocorrer a transformação da austenite residual em 
martensite que, além do seu cariz duro e frágil, poderá gerar tensões que, por sua vez, 
poderão originar distorções, fissurações ou mesmo fraturas no aço [12, 42]. 
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Torna-se assim fundamental, o estudo em detalhe da decomposição da austenite 
residual, de modo a garantir uma melhor adequação do aço para uma dada aplicação.   
2.2.4.4 Inclusões 
As inclusões, presentes no aço, podem atuar como concentradores de tensão que, por 
sua vez, fragilizarão o aço, com a consequente diminuição da sua tenacidade [43, 44]. 
Por forma a evitar a formação de poros no aço, resultantes da combinação do oxigénio 
com o carbono, são adicionados elementos como o Al e Si, que dada a sua natureza 
desoxigenante, formam óxidos insolúveis como o caso da alumina (Al2O3) ou a sílica (SiO2). 
Este tipo de inclusões é nefasto para a resistência ao impacto, devido ao seu carácter 
frágil, reduzindo consequentemente a tenacidade [45, 46]. 
O enxofre, geralmente não desejado nos aços, combina-se com o manganês, originando 
inclusões de sulfureto de manganês (MnS), que apresentam uma certa plasticidade. O 
sulfureto de manganês, não apresenta um caráter tão desfavorável quanto o sulfureto de 
ferro (FeS), que se formaria na ausência de manganês, dado que o FeS é duro e frágil, tem 
baixo ponto de fusão e é segregado para as fronteiras de grão, fragilizando o aço. Para 
evitar o aparecimento de FeS, o Mn, deve apresentar-se em teores mínimos 
correspondentes ao dobro da de enxofre, sendo vulgar encontrar uma relação Mn/S de 
cinco. Para além da vantagem de se formarem no interior dos grãos, as inclusões de MnS, 
também revestem as inclusões de óxidos [44, 46-48]. 
Sendo impossível a eliminação das inclusões, algumas destas apresentam um efeito 
menos nefasto que outras relativamente à resistência ao impacto (Figura 6). As inclusões 
com forma globular (tipo I) são as menos prejudiciais; de seguida, encontram-se as 
inclusões de forma angular compacta (tipo III) e, por último, as mais inconvenientes, 
apresentam-se sob a forma de filmes finos nas fronteiras de grão (tipo II), que fragilizam o 
aço, afetando severamente a sua resistência ao impacto [44, 46, 47]. 
 
Figura 6: Diferentes tipos de sulfuretos: (a) tipo I - globulares, (b) tipo II – em cadeia ou na 
forma de filmes nas fronteiras de grão e (c) tipo III - angulares compactos [44]. 




Os carbonetos são partículas mais duras e frágeis que a matriz, que atuam como 
concentradores de tensões, podendo induzir a nucleação de fissuras e, consequentemente, 
a fratura [34]. Idealmente, a resistência ao impacto seria maior, caso a fração de 
carbonetos fosse nula, o que não acontece na realidade [49]. Dimensões reduzidas e 
morfologias globulares, assim como uma dispersão homogénea com elevado espaçamento 
entre eles, evitando a precipitação preferencial nas fronteiras de grão, apresentam-se 
como as características menos prejudiciais para a resistência ao impacto dos aços (Figura 
7) [50]. 
 
Figura 7: Influência da distribuição e morfologia dos carbonetos: (a) estado pouco 
fragilizado, com uma menor fração de carbonetos, sendo estes finos e arredondados e com 
maior espaçamento entre eles; (b) fragilização acentuada, devido à maior fração de 
carbonetos, maior proximidade entre eles e que apresentam uma forma alongada [50]. 
Durante o revenido, pode ocorrer no aço um decréscimo da resistência ao impacto 
associada à precipitação de carbonetos [36]. 
No intervalo de temperaturas entre 200°C e 370°C, verifica-se em alguns casos uma 
diminuição da resistência ao impacto, em que a causa normalmente invocada consiste na 
formação de cementite que envolve as agulhas de martensite, fragilizando assim o aço. 
Este fenómeno não aparece isolado, sendo geralmente acompanhado por uma fragilização 
associada à segregação de impurezas, como se verá adiante [8, 12, 36, 51]. 
Em aços ricos em elementos carburígenos, ocorre também um outro fenómeno a 
temperaturas superiores, geralmente a partir dos 500°C. Devido à precipitação de 
carbonetos complexos muito finos – endurecimento secundário – ocorre um aumento de 





A presença de P, As, Sb, Sn e S, tem um papel nocivo no que diz respeito à resistência 
ao impacto, mesmo para teores relativamente baixos. Estes elementos apresentam uma 
forte tendência para segregar nas fronteiras de grão, fragilizando desta forma o aço. Este 
fenómeno de fragilização ocorre fundamentalmente quando os aços temperados são 
submetidos a temperaturas de revenido na gama entre os 400°C e os 570°C. Se o revenido 
for efetuado a temperaturas superiores a 570°C, com um arrefecimento demasiado lento, 
o aço poderá permanecer na gama crítica de temperaturas por um tempo considerável, 
ficando este fragilizado. Como consequência desta fragilização, a temperatura de 
transição dúctil-frágil aumenta (Figura 8) [13, 20, 52]. 
Esta suscetibilidade à fragilização por revenido pode ser atenuada pelo Mo, em teores 
entre 0,15% e 0,50%; no entanto, não é completamente evitada [13]. 
 
Figura 8: Aumento da temperatura de transição dúctil-frágil do aço SAE 3340 (3,5%Ni, 1,7% 
Cr), em função da concentração de impurezas nas fronteiras de grão, dopado com 0,06% P, 
com 0,06% Sb, ou com 0,06% Sn [13]. 
O trágico acidente do navio Titanic é um outro exemplo do grande prejuízo 
associado a uma temperatura de transição demasiado alta. Nas análises efetuadas aos 
destroços do navio, o aço utilizado na construção do navio, apresentava altos teores em 
fósforo e enxofre, o que promoveu a fragilização do aço. Além disso, a baixa relação Mn/S 
e a forma alongada das inclusões de MnS, também contribuíram para a fragilização do aço 
[53, 54]. 
2.3 Aços para aplicações a temperaturas negativas 
Face à exposição alusiva das diversas condições que envolvem o comportamento do 
aço, com especial enfoque para as aplicações a temperaturas negativas, torna-se 
conveniente uma discussão dos aços selecionados para este tipo de serviço. 
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De facto, a construção de componentes para serviço a temperaturas negativas, como 
no transporte tubular (oleodutos, gasodutos), bombas e reservatórios de pressão em 
regiões árticas, apresenta desafios únicos para os engenheiros de materiais [55]. 
A ductilidade e a tenacidade são propriedades que merecem especial atenção no que 
toca à seleção de aços para aplicações a temperaturas negativas, muito em parte, devido a 
estas propriedades decrescerem à medida que a temperatura diminui. Já a dureza, 
resistência à tração, módulo de elasticidade e resistência à fadiga, geralmente aumentam 
com a diminuição da temperatura [55].  
Muitos aços, utilizados em aplicações à temperatura ambiente, servem também como 
materiais para componentes que operam a temperaturas negativas. Mas as crescentes 
aplicações a temperaturas negativas, em muitos processos industriais, levaram ao 
desenvolvimento de ligas e aços específicos, que exibem uma combinação de propriedades 
mais atrativas que as encontradas em outros materiais [55]. 
O termo “aços para aplicações a temperaturas negativas” é aplicado em aços que 
apresentam uma combinação de propriedades favoráveis para aplicações em condições 
ambientais extremas, e para lidar com gases liquefeitos, como o propano e o dióxido de 
carbono a temperaturas até -100°C. Já os “aços criogénicos” são capazes de manter uma 
elevada tenacidade a temperaturas até -273°C. Estes últimos, estão envolvidos no 
armazenamento e manipulação de gases liquefeitos a temperaturas mais baixas que os 
anteriores, como o metano, oxigénio, árgon e azoto [55]. 
Na discussão dos “aços para aplicações a temperaturas negativas” e “aços criogénicos”, 
surgem dois tipos de classificações [54]: 
 Aços ferríticos 
 Aços austeníticos 
Os aços ferríticos, tal como foi referido anteriormente, apresentam uma transição no 
comportamento à fratura ao longo de uma ampla gama de temperaturas, característica das 
estruturas cristalinas ccc. Já os aços austeníticos, dado apresentarem uma estrutura cfc, 
exibem normalmente uma redução mais gradual no comportamento à fratura e, por isso, 
não exibem uma drástica transição do comportamento à fratura à medida que a 
temperatura diminui. Os aços austeníticos também exibem uma maior resistência ao 
impacto que os aços ferríticos a temperaturas criogénicas [55].  
2.3.1 Aços ferríticos 
Existe uma grande diversidade de classes na categoria dos aços ferríticos (temperáveis) 
considerados para o serviço a temperaturas negativas, que oferece uma grande variedade 
de propriedades, pois as condições de serviço são variadas, assim como a resistência ao 
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impacto é apenas um dos critérios a ter em conta na seleção do material. A condutividade 
e expansão térmicas, também são de elevada importância para alguns casos. A geometria 
dos componentes, assim como as tensões que serão induzidas à peça em serviço, também 
podem ter igual ou superior importância na seleção da liga [55]. 
Vale a pena referir os aços ao carbono, aços C-Mn, aços ligados ao níquel, aços Ni-Mo, 
Cr-Mo e Ni-Cr-Mo, que oferecem uma gama considerável de resistência à tração e 
resistência ao impacto a temperaturas negativas. A transição drástica do comportamento à 
fratura, a temperaturas negativas, tem servido como base em alguns casos para a 
especificação destes aços [55]. 
Uma maior resistência mecânica e, simultaneamente uma boa tenacidade, são obtidas 
nos aços de baixa liga submetidos a têmpera e revenido, comparativamente aos aços 
normalizados ou normalizados e revenidos. O desempenho superior nos aços de baixa liga, 
comparativamente aos aços ao carbono, deriva do seu teor em elementos de liga e da 
microestrutura martensitítica revenida, que se forma após os tratamentos térmicos de 
têmpera e revenido, que é tenaz [55]. 
2.3.2 Aços austeníticos 
Os aços austeníticos discutidos neste tópico incluem os aços ligados ao manganês e 
os aços inoxidáveis ligados ao crómio e níquel. 
2.3.2.1 Aços austeníticos ligados ao manganês 
Tal como o próprio nome indica, apresentam uma microestrutura essencialmente 
austenítica graças aos altos teores em manganês (geralmente superior a 10%pp) que, sendo 
um elemento gamagéneo, tem por sua vez um efeito estabilizante da austenite, 
permitindo a sua presença a baixas temperaturas [56]. 
Os aços austeníticos ligados ao manganês são usados primeiramente em aplicações 
de desgaste. Além da elevada tenacidade à temperatura ambiente, a estrutura austenítica 
(cfc), oferece elevados níveis de tenacidade a temperaturas negativas. 
2.3.2.2 Aços inoxidáveis austeníticos 
Os aços inoxidáveis são ligas ferro-carbono com um teor ponderal em crómio 
superior a 11%, teor a partir do qual, se forma espontaneamente um filme óxido 
passivante, que reveste a superfície do metal e o protege da corrosão. Além do crómio, 
são adicionados outros elementos à liga, sendo imprescindível referir a influência do 
níquel, já que a sua adição permite estabilizar a austenite, podendo inclusive originar uma 
estrutura austenítica para teores superiores a 8%pp [56]. 
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Os aços inoxidáveis austeníticos ligados ao crómio e níquel, assim como os aços 
inoxidáveis duplex11 Cr-Ni, apresentam uma considerável tenacidade a temperaturas 
criogénicas, demonstrando um decréscimo linear da resistência ao impacto, enquanto que 
a resistência à tração e o R0,2
12
 aumentam [56].  
Em algumas aplicações, além da resistência ao impacto, é exigido ao material um 
elevado grau de estabilidade dimensional ou que permaneça completamente não-
magnético, como em esferas para válvulas lidando com gases liquefeitos ou em garrafas 
para armazenamento de hidrogénio líquido. Nestes casos, é preferível uma liga que 
permaneça completamente austenítica a temperaturas criogénicas, mesmo após 
conformação plástica [55]. 
2.4 Aço G17 NiCrMo 13-6 
O aço em estudo é o G17 NiCrMo 13-6 que, de acordo com a norma europeia EN 
1029313, é um aço para aplicações gerais e que, segundo a norma europeia EN 10213-314, se 
enquadra nos aços para aplicações a temperaturas negativas [57, 58].  
Neste caso específico, o aço servirá para o fabrico de um componente estrutural 
sujeito a temperaturas negativas. 
A composição para este aço em ambas as normas encontra-se definida na Tabela 1, 
onde são apresentadas as gamas de valores para o teor de cada elemento de liga. 
Atendendo à composição química, este aço enquadra-se na categoria dos aços ferríticos e, 
pelo seu teor em carbono, é considerado um aço de baixo carbono [36, 56]. 
A designação do aço segue o sistema de classificação alemão (DIN), que o enquadra 
nos aços fracamente ligados, já que não existe nenhum elemento cujo teor seja superior a 
5%pp. Os primeiros números da designação correspondem ao teor em carbono em 
centésimas, de seguida descreve-se a natureza dos diferentes elementos de liga (pelo 
respetivo elemento químico), e um ou mais números indicando o teor dos elementos de 
liga, afetados por um fator multiplicador (neste caso 10), para que o teor seja expresso 
por um número inteiro [59].  
O tratamento térmico, referido pelas normas, indica a realização de uma têmpera 
em água e posterior revenido, segundo os parâmetros apresentados na Tabela 2.  
As propriedades mecânicas, obtidas de acordo com as condições apresentadas pelas 
normas, deverão obedecer aos critérios indicados na Tabela 3.  
                                                          
11 A designação “duplex” está associada à presença de duas fases em quantidades semelhantes, no caso 
específico, de austenite e ferrite presentes na microestrutura [7]. 
12 Tensão limite convencional de proporcionalidade a 0,2% [7]. 
13 EN 10293: Steel castings for general engineering uses [57].  
14 EN 10213-3: Technical delivery conditions for steel castings for pressure purposes. Part 3: Steel grades for 
use at low temperatures [58].  
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Tabela 1: Composição do aço G17 NiCrMo 13-6 [57, 58]. 
Designação 
Composição química (%pp) 
C Si Mn P S Cr Mo Ni 

















Tabela 2: Gama de temperaturas recomendada para os tratamentos térmicos do aço G17 
NiCrMo 13-6 [57, 58]. 
Designação 
Temperatura de têmpera em água 
(°C) 
Temperatura de revenido 
(°C) 
G17 NiCrMo 13-6 890 - 930 600 - 640 
Tabela 3: Propriedades mecânicas do aço G17 NiCrMo 13-6 [57, 58]. 
Ensaio de tração à temperatura ambiente Ensaio de choque 
R0,2 (MPa) Rm
15 (MPa) Alongamento (%) Energia absorvida (J) 
≥ 600 750 - 900 ≥ 15 27* 
*Ensaio realizado a -80°C. 
 
Por parte da FERESPE, e do cliente, interessava atingir as propriedades mecânicas 
indicadas na Tabela 4. 
Tabela 4: Propriedades mecânicas do aço G17 NiCrMo 13-6 pretendidas pela 
FERESPE/Cliente. 
Ensaio de tração à temperatura ambiente Ensaio de choque 
R0,2 (MPa) Rm (MPa) Alongamento (%) Energia absorvida (J) 
≥ 460 700 - 800 ≥ 20 27* 
*Ensaio realizado a -50°C. 
Nos ensaios da empresa, as propriedades de tração tinham sido atingidas; no entanto, 
verificava-se uma inconsistência nos valores de resistência ao impacto, pelo que a empresa 
optou por interromper a produção do aço. 
 
  
                                                          
15 Tensão de rutura [7]. 
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3 COMPONENTE EXPERIMENTAL 
A maior parte dos fatores que influenciam o comportamento à fratura do aço, 
apresentados anteriormente, podem ser modificados por meio de tratamentos térmicos. 
Nesse contexto, a abordagem deste trabalho consistiu numa análise à modificação dos 
parâmetros dos tratamentos térmicos, com vista a aferir a sua influência nos fatores 
preponderantes no comportamento à fratura e, consequentemente, nos valores de 
resistência ao impacto. A composição química, também foi um parâmetro em estudo e, por 
essa razão, também houve envolvimento no seu ajuste. 
Foram realizados dois vazamentos na FERESPE, ou seja, dois ajustes de composição 
química, em que a determinação da composição química do aço foi realizada com um 
espectómetro de emissão ótica SPECTRO M8. Num primeiro vazamento, foram produzidos 
16 tarugos cilíndricos, e no segundo vazamento, foram produzidos 14. Os tarugos 
apresentavam diâmetros entre os 25 e 30 mm e comprimentos entre os 175 e 190 mm. 
Os tarugos do primeiro vazamento foram tratados termicamente nas instalações da 
FERESPE, num forno elétrico HERAEUS Mr-130. Os tarugos provenientes do segundo 
vazamento foram tratados nas instalações do DEMM16, na FEUP17, em fornos elétricos 
TERMOLAB, com controlador EUROTHERM 3216CP. 
A metodologia seguida na execução dos tratamentos térmicos será abordada 
detalhadamente numa fase posterior. 
3.1 Técnicas de observação e ensaio 
Ao longo da componente experimental deste trabalho, foram também utilizados 
vários equipamentos para a obtenção dos resultados e sua análise, estando envolvidos quer 
numa caracterização microestrutural do aço, quer numa caracterização das propriedades 
mecânicas. 
3.1.1 Caracterização microestrutural 
3.1.1.1 Análise da microestrutura e seus constituintes 
Para caracterização microestrutural, as amostras do aço foram analisadas tanto em 
microscopia ótica (MO) como em microscopia eletrónica de varrimento (MEV). 
A análise em microscopia ótica foi realizada no DEMM, com recurso ao aparelho LEICA 
DM4000M / DFC420; a análise por microscopia eletrónica de varrimento, assim como a 
microanálise por raios X (EDS), foram realizadas nas instalações do CEMUP18, com os 
                                                          
16 Departamento de Engenharia Metalúrgica e de Materiais 
17 Faculdade de Engenharia da Universidade do Porto 
18 Centro de Materiais da Universidade do Porto 
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equipamentos JEOL JSM 6301F / Oxford INCA Energy 350 e FEI QUANTA 400 FEG / EDAX 
Pegasus X4M. 
As amostras para análise foram obtidas por corte dos tarugos, com um disco abrasivo 
de carboneto de silício (SiC), e submetidas a uma preparação metalográfica, que envolveu 
a sequência de etapas tradicionais: retificação, desbaste, acabamento e, finalmente, o 
ataque químico. A retificação, realizada no aparelho KUGEL-MÜLLER MP52, foi executada 
nas amostras que se encontravam desniveladas ou quando não apresentavam superfícies 
planas. No desbaste, as amostras foram polidas em lixas com SiC como abrasivo, passando 
pelas granulometrias de 120, 320, 600, 1000 mesh, em meio aquoso, seguindo a mesma 
ordem de execução. Já no acabamento, foram utilizados panos em conjunto com 
suspensões de diamante com 6 e 1 µm de granulometria, na mesma sequência de 
execução. Tanto o desbaste como o acabamento foram efetuados no aparelho STRUERS 
TEGRAPOL-31. Para garantir uma maior limpeza e integridade das amostras, foi intercalada 
nas etapas finais a sua limpeza por ultrassons, com o equipamento BANDELIN SONOREX 
SUPER RK106. 
Para revelar a microestrutura das amostras, estas foram atacadas com uma solução 
Nital a 2%19 e observadas no microscópio ótico. No caso da observação em MEV, as 
inclusões foram observadas em amostras não atacadas, enquanto que para a análise dos 
carbonetos, estes foram observados em amostras atacadas com uma solução aquosa de 
ácido pícrico saturada, com adição de ácido clorídrico e de um agente molhante. 
3.1.1.2 Análise do tamanho de grão 
Revelar as fronteiras de grão da austenite primária, especialmente no caso dos aços 
temperados, tem sido um alvo merecedor de atenções por parte da indústria metalúrgica 
devido à sua dificuldade e discrepância dos casos bem sucedidos. A literatura indica como 
ataque químico mais eficaz, uma solução aquosa de ácido pícrico saturada com adição de 
algumas gotas de ácido clorídrico e de um agente molhante, sendo esta aquecida entre 70 
e 90°C [60-63]. Das tentativas realizadas, não foi possível evidenciar com clareza as 
fronteiras de grão de austenite primária. Vários autores fazem referência ao facto do 
agente molhante ter um efeito preponderante no sucesso do ataque, citando o 
tridecilbenzeno sulfonato de sódio, como sendo o mais eficaz, havendo até casos com 
sucesso, apenas quando utilizam esse mesmo agente molhante [63]. Esse agente molhante, 
por não ser biodegradável, deixou de ser comercializado na Europa e, por essa razão, não 
foi possível utilizá-lo. Das alternativas sugeridas (Teepol ou Nacconol 90G), nenhuma delas 
                                                          
19 100 mL etanol + 2 mL ácido nítrico. 
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foi usada [62]. O agente molhante utilizado com o reagente encontra-se presente numa 
grande maioria de detergentes – dodecil benzeno sulfonato de sódio. 
Estudaram-se outros reagentes possíveis; no entanto, os ensaios foram um fracasso. 
A bibliografia menciona os ataques térmicos como outra forma para revelar as 
fronteiras de grão. Dado o insucesso dos ataques químicos, optou-se por avançar para os 
ataques térmicos. Estes consistem em submeter amostras previamente polidas a 
temperaturas no domínio austenítico e dividem-se pela natureza da atmosfera do forno. 
Podem ser realizados em atmosfera oxidante, onde o ar atmosférico presente no forno 
provoca uma oxidação localizada das segregações presentes nas fronteiras de grãos, ou em 
vácuo, onde as segregações e impurezas presentes nas fronteiras de grão são removidas 
por processos de difusão e sublimação. No caso específico, os ataques foram realizados 
numa atmosfera oxidante, tendo introduzido no forno, durante 10 minutos, as amostras 
polidas, com posterior arrefecimento em água. No final forma-se um filme de óxidos na 
superfície, que é facilmente removido por um ligeiro polimento [9, 64, 65]. 
Para melhorar a eficiência do ataque térmico, é sugerido aliar o ataque térmico ao 
ataque químico [65]. Dos ensaios realizados, o ataque que provou ter melhor contraste de 
imagem foi o reagente de Vilella20. 
Dessa forma, o contraste entre as fronteiras do grão de austenite primária e a matriz, 
foi obtido graças a um ataque térmico a 900°C durante 9 minutos, sobre as amostras 
previamente polidas até à granulometria de 1 µm. Posteriormente, as amostras foram 
ligeiramente polidas e atacadas com o reagente Villela, com adição de 3 gotas de agente 
molhante e em ultra-sons, seguido de novo polimento ligeiro. 
A análise do tamanho de grão foi efetuada segundo a norma ASTM E 112 – 9621, pelo 
método planimétrico [66], com o software LEICA MATERIALS WORSTATION V3.6.3. 
3.1.2 Caracterização das propriedades mecânicas 
A caracterização das propriedades mecânicas do aço teve como base, a realização de 
ensaios de dureza Vickers, ensaios de choque Charpy e ensaios de tração. Para cada 
tratamento térmico, foram efetuados ensaios de dureza e ensaios de choque. Os ensaios 
de tração foram efetuados, única e exclusivamente, sobre provetes relativos ao 
tratamento térmico que permitiu obter o melhor resultado de resistência ao impacto. 
                                                          
20 5 mL HCl + 1g ácido pícrico + 100 mL etanol. 
21 ASTM E 112 – 96: Standard Test Methods for Determining Average Grain Size [66]. 
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3.1.2.1 Ensaios de dureza 
Os ensaios de dureza Vickers foram efetuados segunda a norma ASTM E 92 – 8222 [67] no 
equipamento EMCOTEST DuraVision 20 em conjunto com o software ECOS WORKFLOW 
V2.3.5. 
3.1.2.2 Ensaios de choque Charpy 
Os ensaios de choque Charpy foram realizados de acordo com a norma EN 10045-123 
[68] e ASTM E 23 – 0724 [69] nas instalações da FERESPE, com recurso ao equipamento 
HOYTON 300J. Segundo a norma, para validar um resultado de ensaio de choque são 
necessários no mínimo 3 testes, pelo que cada tarugo serviu apenas para ensaiar a 
resistência ao impacto para uma determinada temperatura. 
Para os ensaios realizados a temperaturas inferiores à temperatura ambiente, a norma 
dita as condições de arrefecimento do provete. Neste caso, o meio adotado foi uma 
solução de acetona com gelo seco, tendo o provete permanecido na solução, à 
temperatura pretendida, durante 10 minutos, imediatamente antes da realização do 
ensaio. À medida que se adicionava gelo seco no recipiente com acetona, a temperatura 
diminuía, estando esse decréscimo limitado até aos -70°C (a temperatura mínima teórica 
que a reação permite atingir é de -78°C) [70]. 
3.1.2.3 Ensaios de tração 
Os ensaios de tração fornecem informação relativa à resistência e ductilidade do 
material sob tensões uniaxiais. Estes ensaios foram realizados na FERESPE com o 
equipamento HOYTON HM-20S, de acordo com a norma EN 10002-125 [71]. Neste caso, cada 
tarugo foi maquinado para obter um único provete de tração. 
3.1.3 Ensaios dilatométricos 
Um ensaio dilatométrico indica a variação de volume sofrida por um provete submetido 
a um ciclo térmico, permitindo assim, determinar as temperaturas críticas de 
transformação de um aço [72]. 
Foram então, realizados ensaios dilatométricos com o intuito de determinar as 
temperaturas críticas Ac1, Ac3, Ms e Mf. A análise da austenite residual foi efetuada com 
base em ensaios dilatométricos, a amostras tratadas termicamente. Estes ensaios foram 
                                                          
22 ASTM E 92 – 82: Standard Test Method for Vickers Hardness of Metallic Materials [67]. 
23 EN 10045-1: Metallic materials – Charpy impact test – Part 1: Test method [68]. 
24 ASTM E 23 – 07: Standard Test Methods for Notched Bar Impact Testing of Metallic Materials [69]. 
25 EN 10002-1: Metallic materials – Tensile testing – Part 1: Method of test at ambient temperature [71]. 
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realizados no DEMM com um dilatómetro de baixa inércia térmica ADAMEL LHOMARGY 
DT1000. 
3.2 Metodologia 
3.2.1 Primeiro ensaio 
3.2.1.1 Planeamento dos tratamentos térmicos 
Numa primeira fase, interessava realizar uma caracterização inicial da resistência ao 
impacto em função da temperatura, de amostras submetidas aos tratamentos térmicos 
com os parâmetros preconizados pela FERESPE. Esses tratamentos seguiam a sequência: 
normalização a 930°C durante 3 horas, têmpera com austenitização a 930°C por 3 horas e 
arrefecimento em água, seguido de um revenido a 650°C por 3 horas e arrefecimento em 
ar calmo. 
Uma outra análise, consistia na realização de um tratamento térmico seguindo as 
condições indicadas pelas normas do aço. De acordo com o que foi anteriormente referido, 
as condições mais favoráveis para obter valores satisfatórios de resistência ao impacto a 
baixas temperaturas, sem comprometer de forma significativa a resistência à tração, 
consistiam na obtenção de uma microestrutura maioritariamente de martensite revenida, 
com um grão fino, e carbonetos finos, globulizados e dispersos uniformemente pela matriz. 
Nesse sentido, procedendo de acordo com as normas, para obter este tipo de 
microestrutura, o ideal seria realizar a têmpera à temperatura de austenitização mais 
baixa, dentro da gama recomendada e num estágio de curta duração; por sua vez, o 
revenido seria efetuado à temperatura mais alta da gama recomendada [51]. Os 
parâmetros que se enquadravam nesta descrição seguiam a sequência: austenitização a 
890°C seguida de um arrefecimento em água e revenido a 640°C com arrefecimento ao ar. 
Para uma melhor orientação nos parâmetros dos tratamentos térmicos, investigaram-se 
casos de estudo sobre aços com composições semelhantes à do aço G17 NiCrMo 13-6. A 
maioria dos casos encontrados não se referia a aços vazados, mas sim a aços obtidos por 
conformação plástica (laminagem ou forjamento). 
Desses estudos, o aço que mais se assemelhava em termos de composição química com 
o G17 NiCrMo 13-6, correspondia ao aço SA508 Gr.4N Ni-Cr-Mo KL4-R (ANEXO C), um aço 
forjado, aplicado essencialmente em reservatórios de pressão e em reatores nucleares 
[73]. Embora existisse uma grande diferença (aço de conformação mecânica), dado não 
surgirem alternativas, ponderou-se a sua análise como forma de complemento, mas tendo 
sempre em consideração esse aspeto diferencial. 
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Desses estudos, os tratamentos realizados nesse aço envolviam uma têmpera em água 
com uma temperatura de austenitização a 880°C e estágio de 2 horas, seguida de um 
revenido a 660°C por 10 horas, para espessuras de 30 mm [74]. Num estudo mais 
avançado, os mesmos autores realizaram outros tratamentos térmicos, nomeadamente, 
homogeneização a 1200°C por 10 horas, austenitização a 880°C por 2 horas, ensaiando 
diferentes taxas de arrefecimentos, e um revenido a 660°C por 10 horas [75, 76]. O 
resultado que apresentava a temperatura de transição dúctil-frágil mais baixa e, 
consequentemente, melhores resultados de resistência ao impacto, correspondia ao 
arrefecimento em água gelada, fundamentado pela maior fração de martensite na 
microestrutura em comparação com os restantes ensaios [76]. 
Entretanto, foi encontrada informação relativa a aços vazados que se enquadravam na 
mesma família que o aço G17 NiCrMo 13-6 (ANEXO D) [77].  
Apesar disso, o único suporte teórico encontrado correspondia ao aço ASTM A 352 LC2-
1. Nesse caso, o aço sofreu dois tratamentos térmicos, tendo estes em comum a 
normalização a 955°C e têmpera a 900°C com arrefecimento em água; de seguida, um dos 
tratamentos prosseguia com um revenido a 650°C, seguido de envelhecimento a 425°C 
num estágio de 64 horas, enquanto o outro ciclo, prosseguia com um revenido a 595°C e 
envelhecimento a 425°C por 40 horas [56]. Os resultados obtidos da resistência ao impacto 
em função da temperatura do ensaio de choque estão apresentados no gráfico da Figura 9. 
 
Figura 9: Fluxograma com indicação dos dois tratamentos térmicos efetuados ao aço ASTM 
A 352 LC2-1 (a); e o efeito da temperatura sobre a energia absorvida no ensaio de Charpy 
com entalhe em V do mesmo aço para esses dois tratamentos (b). Todas as amostras 
apresentavam um tamanho de grão ASTM entre 6 e 8 [56]. 
3.2.1.2 Execução dos tratamentos térmicos 
Tendo como linha de orientação os casos anteriormente apresentados, procedeu-se à 




Como o objetivo inicial consistia na obtenção da curva da resistência ao impacto em 
função da temperatura, dos 16 tarugos iniciais, 5 seriam tratados segundo os parâmetros 
selecionados pela FERESPE para ensaiar a resistência ao impacto a 5 temperaturas 
diferentes, constituindo a primeira série de tratamentos (Figura 10). 
 
Figura 10: Esquema da primeira série de tratamentos térmicos realizados nos tarugos do 
primeiro ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente. 
Outros 5 tarugos, que constituíram a segunda série, seriam tratados obedecendo ao 
procedimento das normas para o aço G17 NiCrMo 13-6, visando obter uma nova curva da 
resistência ao impacto em função da temperatura. Tendo em consideração as durações 
típicas dos tratamentos aplicados ao aço SA508 Gr.4N Ni-Cr-Mo anteriormente enunciado, 
definiu-se o seguinte procedimento: têmpera em água com austenitização a 890°C e 
estágio de 2 horas, seguido de um revenido a 640°C por 10 horas. A 2 dos 5 tarugos 
tratados obedecendo ao procedimento das normas, foi aplicado o mesmo envelhecimento 
de 425°C por 64 horas, realizado na terceira série de tratamentos, abordada a seguir, com 
o intuito de investigar a resposta do aço a esse novo tratamento (Figura 11). 
 
Figura 11: Esquema da segunda série de tratamentos térmicos realizados nos tarugos do 
primeiro ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente. 
Nos restantes 6 tarugos (terceira série), seguindo como referência os tratamentos 
térmicos aplicados ao aço ASTM A 352 Grade LC2-1, dirigiram-se os tratamentos da mesma 
forma, variando, no entanto, os tempos de estágio para estudar o seu efeito (Figura 12).  
Foram aplicados estágios na normalização de 2, 3 e 4 horas, com duração semelhante 
do estágio de austenitização na têmpera. Para cada uma das 3 sequências, foram aplicados 
2 estágios diferentes de revenido: um estágio de 2 horas e outro de 10 horas. Desta forma, 
analisar-se-ia o efeito do estágio do revenido. Na sequência intermédia, correspondente à 
normalização com estágio de 3 horas e têmpera com estágio de 3 horas, aplicou-se um 
único revenido de 10 horas de estágio em ambos os tarugos, tendo apenas um dos dois 
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prosseguido com o envelhecimento. Assim, poderia analisar-se a influência do 
envelhecimento. No total seriam abordadas 6 sequências diferentes. 
Dada a quantidade de tarugos disponível, não se considerou a análise do estágio de 
austenitização na têmpera. Para a realização dos ciclos descritos foi utilizado um tarugo 
em cada uma das sequências, totalizando os 6 tarugos restantes. 
 
Figura 12: Esquema da terceira série de tratamentos térmicos realizados nos tarugos do 
primeiro ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente. 
Estes tratamentos foram realizados nas instalações da FERESPE, num forno elétrico com 
uma taxa de aquecimento de aproximadamente 6°C/min. 
Um resumo dos tratamentos é apresentado no ANEXO E. 
3.2.1.3 Ensaio dilatométrico 
Também foi realizado um ensaio de dilatometria para determinação das temperaturas 
críticas, nomeadamente Ac1, Ac3, Ms e Mf. Para isso simularam-se as condições das 
têmperas realizadas ao aço. A taxa de aquecimento definida foi de 0,1°C/s, estágio 
durante 300 segundos a 900°C e arrefecimento a uma taxa de 50°C/s. 
3.2.2 Segundo ensaio 
Após os resultados do primeiro ensaio, foi realizado um novo ajuste na composição 
química para o segundo ensaio. 
3.2.2.1 Ensaio dilatométrico 
Numa fase inicial, realizaram-se novamente ensaios dilatométricos para averiguar se as 
temperaturas críticas de transformação tinham sofrido alguma alteração. Neste caso, 
optou-se por uma taxa de aquecimento de 0,17°C/s, para simular as taxas que iriam ser 
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adotadas nos fornos elétricos utilizados (10°C/min) para tratar termicamente os novos 
tarugos. O aquecimento decorreria até aos 950°C com estágio de 300 segundos e posterior 
arrefecimento a uma taxa de 30°C/s. 
3.2.2.2 Efeito do revenido na dureza do aço 
Para os tratamentos térmicos a efetuar nos tarugos do segundo vazamento e, 
atendendo aos resultados de resistência ao impacto do primeiro vazamento, decidiu-se 
tomar como linha de partida, o tratamento térmico que apresentou os valores mais 
elevados de resistência ao impacto. 
Esse tratamento consistiu numa normalização a 955°C durante 3 horas, seguida de uma 
têmpera em água com austenitização a 900°C durante 3 horas e posterior revenido a 650°C 
por 10 horas, com arrefecimento em ar calmo. 
Primeiramente, foi utilizado 1 tarugo dos 14 iniciais, única e simplesmente, para 
caracterização da dureza em função do tempo de estágio do revenido e da temperatura de 
revenido. Para tal, o tarugo sofreu o mesmo tratamento descrito anteriormente, com 
exceção do revenido. Posteriormente, o tarugo foi cortado em várias amostras com cerca 
de 25 mm de espessura, para realizar os vários ensaios. Os revenidos foram efetuados por 
forma a realizar um tempo de estágio equivalente a 5 horas por polegada de espessura 
(≈25 mm). Optou-se por um estágio de 5 horas, por apresentar um valor intermédio dos 
tempos de revenido, utilizados nos tratamentos efetuados anteriormente (revenidos de 2 e 
10 horas). As temperaturas de revenido ensaiadas foram: 450, 500, 550, 600, 650 e 670°C. 
O material remanescente apenas permitiu obter amostras de dimensões mais reduzidas (15 
mm), com as quais, tentou-se ensaiar revenidos a 690°C e 700°C, para averiguar se 
existiria uma queda acentuada na dureza. 
Para o estudo da influência do tempo de estágio, foram utilizadas outras 4 amostras 
com espessuras semelhantes às anteriores; uma delas, correspondia a uma amostra que 
sobrou dos cortes no tarugo anterior e, das restantes, cortou-se uma amostra por tarugo. 
Foram estudadas três durações de estágio (1, 5 e 10 horas) para duas temperaturas de 
revenido diferentes (650°C e 670°C). Cada amostra foi utilizada para realizar um ensaio 
para um determinado estágio. No caso dos revenidos de 5 horas, os valores de dureza 
apresentados corresponderam aos valores obtidos no estudo anterior. 
3.2.2.3 Execução dos tratamentos térmicos 
Após o estudo da influência dos parâmetros do revenido na dureza do aço (temperatura 
e estágio), procedeu-se à realização dos tratamentos térmicos nos tarugos, para 
determinar a sua resistência ao impacto. 
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Um primeiro tratamento, consistiu na repetição das condições que resultaram nos 
melhores resultados de resistência ao impacto do primeiro ensaio. Dessa forma, seria 
analisada a influência do ajuste da composição química na resistência ao impacto do aço. 
Assim sendo, esse tratamento (A1) consistiu numa normalização a 955°C durante 3 horas, 
seguida de uma têmpera em água com austenitização a 900°C durante 3 horas e posterior 
revenido a 650°C por 10 horas. 
Um outro tratamento térmico (A2) teria em vista o mesmo procedimento, mas 
encurtando a duração do estágio do revenido para metade (5 horas), analisando assim, o 
efeito do estágio do revenido na resistência ao impacto. 
Como terceira prioridade, optou-se por modificar os parâmetros do tratamento térmico 
selecionado pela FERESPE, com o objetivo de reduzir a temperatura de austenitização na 
têmpera e aumentar o tempo de estágio do revenido. Esse tratamento (A3) consistiu numa 
normalização a 930°C por 3 horas, têmpera em água a 900°C, mantendo o estágio de 
austenitização de 3 horas e por fim, um estágio do revenido a 650°C de 5 horas. 
 
Figura 13: Esquema da série A dos tratamentos térmicos realizados nos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente. 
De acordo com os resultados, definiram-se outros tratamentos térmicos a realizar nos 
tarugos. Um deles (B1) mantinha os mesmos parâmetros da normalização e da têmpera, 
intercalando, entre a têmpera e o revenido, um tratamento intercrítico a 760°C 
(temperatura média entre Ac1 e Ac3) com arrefecimento em água, que a bibliografia 
recomenda para melhorar a resistência ao impacto [8, 59, 78-80]. Quanto ao revenido, 
optou-se por realizar um duplo revenido; o primeiro a 690°C por 5 horas (o revenido que 
apresentou o amaciamento mais elevado) e o segundo a 660°C por 5 horas. Desta forma, 
aplicar-se-iam as melhores condições para tratar termicamente o tarugo, aliando a menor 
dureza obtida, com a diminuição de uma eventual fração de austenite residual, graças a 
um duplo revenido.  
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Um outro tratamento térmico (B2) teria em vista as consequências de uma 
normalização com estágio mais prolongado que conduziu à detenção de um valor médio de 
resistência ao impacto maior, no primeiro ensaio. Aliado a este estágio mais longo de 
normalização a 955°C por 4 horas, com têmpera a 900°C por 3 horas, aplicar-se-ia o duplo 
revenido anteriormente descrito (690°C por 5 horas + 660°C por 5 horas). 
Também foi realizado um tratamento (B3) nas condições do tratamento anterior, no 
entanto, com um revenido a 700°C durante 10 horas. Devido a uma falha de energia, o 
estágio do revenido a 700°C, e o segundo revenido anterior a 660°C, tiveram que ser 
interrompidos, totalizando no primeiro caso uma duração de 8 horas e, no segundo 4 horas. 
 
Figura 14: Esquema da série B dos tratamentos térmicos realizados nos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente. 
Convém referir que nos revenidos executados a estes tarugos do segundo vazamento, o 
arrefecimento foi efetuado em ar forçado e não em ar calmo, como nos tarugos do 
primeiro vazamento. De acordo com a bibliografia, o arrefecimento em ar calmo poderia 
não ser suficientemente rápido para evitar a fragilização do aço [81, 82]. Assim, ao 
arrefecer com ar forçado, poderia ser evitada uma eventual fragilização por permanência 
num tempo considerável na gama de temperaturas de fragilização. 
Um outro tratamento definido (C1) consistiu nas mesmas condições anteriores de 
normalização e têmpera, mas com uma modificação na temperatura do revenido para 
670°C, mantendo o estágio de 10 horas. Assim estudar-se-ia o efeito desse incremento da 
temperatura do revenido na resistência ao impacto. 
Posteriormente foram realizados outros dois tratamentos térmicos para evidenciar os 
tratamentos que potenciaram o aumento da resistência ao impacto. 
Um dos tratamentos, teria como propósito aferir a suscetibilidade do aço com a nova 
composição, para arrefecimentos lentos no revenido. O outro tratamento seria realizado 
com o intuito de estudar a influência do tratamento intercrítico na resistência ao impacto. 
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Assim, utilizou-se como referência o tratamento C1 que conduziu à obtenção do valor mais 
elevado de resistência ao impacto e introduziram-se os parâmetros necessários a esse 
estudo.  
No primeiro caso, o tratamento (C2) consistiu nos mesmos parâmetros de C1, com a 
diferença no arrefecimento após revenido, neste caso em ar calmo (e não em ar forçado). 
No segundo caso, o tratamento (C3) consistiu numa normalização a 955°C por 3 horas, 
acompanhada por uma têmpera a 900°C por 3 horas, seguida pelo tratamento intercrítico a 
760°C com estágio de 1 hora e um posterior revenido a 670°C durante 10 horas, com um 
arrefecimento em ar calmo. 
Um resumo dos tratamentos efetuados no segundo ensaio está presente no ANEXO F. 
 
Figura 15: Esquema da série C dos tratamentos térmicos realizados nos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo tempo de estágio e designação da amostra correspondente. 
3.2.2.4 Análise da austenite residual 
Finalmente, para avaliar a presença de austenite residual, em função dos tratamentos 
térmicos executados, foram realizados ensaios dilatométricos. Nestes ensaios, a 
temperatura máxima atingida, teria que ser inferior a Ac1, evitando uma eventual 
formação de austenite indesejável. Por essa mesma razão houve uma maior flexibilidade 
na taxa de aquecimento, dado o fenómeno de histerese térmica suceder-se a temperaturas 
superiores. O arrefecimento teria que ser suficientemente rápido, para promover a 
transformação da austenite em martensite caso essa estivesse presente. Assim sendo, 
adotaram-se os parâmetros de tratamento seguintes: taxa de aquecimento de 5°C/s até 







4 APRESENTAÇÃO E DISCUSSÃO DOS RESULTADOS 
4.1 Primeiro ensaio 
4.1.1 Composição química 
Numa fase inicial, o ajuste da composição química do primeiro ensaio, foi realizado 
apontando a maioria do teor dos elementos para valores médios da gama mencionada na 
norma, com exceção do crómio apontado para os valores mais altos. O Cr e o Mo, 
elementos carburígenos, disputam entre si e também com o Fe a formação de carbonetos. 
Interessava promover a precipitação de carbonetos de crómio, para evitar a associação do 
Mo com o C, impedindo assim um empobrecimento inevitável da matriz em Mo e, 
consequentemente uma possível fragilização do aço [83]. Além disso, os carbonetos de 
crómio seriam de dimensões mais reduzidas, fator favorável em termos de resistência ao 
impacto. Para isso seria necessário apresentar uma relação Cr/C o mais alta possível, 
mantendo, no entanto, o teor em Mo nos 0,50% [84]. 
Tabela 5: Composição química do aço G17 NiCrMo 13-6 indicada pela norma e composição 
do aço vazado no primeiro ensaio. 
Designação 
Composição química (%pp) 
C Si Mn P S Cr Mo Ni 

















G17 NiCrMo 13-6 
(Primeiro ensaio) 
0,16 0,35 0,68 0,013 
< 
0,010 
1,74 0,51 3,34 
4.1.2 Caracterização das propriedades mecânicas 
4.1.2.1 Ensaios de choque e dureza 
Em primeiro lugar, foram ensaiadas as amostras da primeira e segunda série, com  o 
intuito de obter uma relação entre a energia absorvida no impacto em função da 




Figura 16: Gráfico com valores de energia absorvida no impacto em função da 
temperatura, nos provetes da série 1 e da série 2 do primeiro ensaio. 
Analisando o gráfico da Figura 16, na curva respetiva à série 1 (condições preconizadas 
pela FERESPE), verifica-se uma queda acentuada da energia absorvida entre -40°C e -20°C, 
correspondente à gama de temperaturas da transição dúctil-frágil. O decréscimo mais 
acentuado (≈ 20 J) verifica-se entre -30°C e -20°C. Na série 2 (condições indicadas pela 
norma), a curva situa-se à direita da anterior, pelo que a transição ter-se-á deslocado para 
temperaturas superiores. Para detetar essa transição seria necessário uma análise da 
resistência ao impacto entre -30°C e a temperatura ambiente. 
Para cada um dos restantes tratamentos, seria utilizado apenas um tarugo, pelo que a 
resistência ao impacto seria analisada somente a uma determinada temperatura. Neste 
caso, visto o valor mais próximo do requerido pela norma e pelo cliente, ser apresentado à 
temperatura de -40°C (série 1), definiu-se que os próximos ensaios seriam efetuados a essa 





























Figura 17: Tratamentos térmicos efetuados no primeiro ensaio, com os resultados de 
resistência ao impacto a -40°C, assim como respetiva dureza Vickers. A nomenclatura dada 
aos diferentes resultados segue a seguinte sequência: (N) normalização seguida do número 
de horas do seu estágio; (WQ) têmpera em água seguida do número de horas do seu 
estágio; (T) revenido seguido do número de horas do seu estágio; (A) envelhecimento 
seguido do número de horas do seu estágio. 
Para auxílio na interpretação do efeito dos diversos tratamentos, apresenta-se em 
anexo um esquema com um resumo de todos os tratamentos efetuados (ANEXO E). 
• Entre a amostra 2.1 e 3.2, ambas sofreram o envelhecimento, estando a principal 
diferença na normalização apenas efetuada sobre a amostra 3.2, que além de apresentar 
uma resistência ao impacto superior, apresentou inclusive valores próximos da amostra 2 
(supostamente não fragilizada pelo envelhecimento). Este é um forte indício do efeito 
benéfico do tratamento térmico de normalização, na redução da suscetibilidade à 
fragilização ou num aumento geral da resistência ao impacto, devido a um refinamento da 
microestrutura. 
• Tanto nos pares 3.1-3.2 e 3.5-3.6, a diferença reside no estágio do revenido, 
alternando entre 2 e 10 horas. Observa-se um aumento da resistência ao impacto em 
ambos os casos de estágio mais longo (3.2 e 3.6), assim como um decréscimo na dureza. 
Estes factos são fortes indicadores de um aumento da resistência ao impacto graças ao 
amaciamento do aço. 
• As amostras 1 e 3.3, não sofreram o envelhecimento, e apresentam diferentes ajustes 
na duração e temperatura dos tratamentos. Enquanto que a normalização na amostra 1 
decorreu a 930°C, na amostra 3.3, decorreu a 955°C, o que resultou na dureza maior da 
amostra 3.3. O revenido em 1 foi executado a 650°C com uma duração de 3 horas, já em 
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3.3, a resistência ao impacto melhorou com o aumento do estágio de revenido e, 
simultaneamente, manteve-se à partida uma resistência à tração superior, dado o 
decréscimo na dureza não originar valores mais baixos.  
Esta comparação põem em evidência que uma menor dureza e, consequentemente, um 
aço mais macio, não comprovam que este último é simultaneamente, o que apresenta 
maior resistência ao impacto. Este facto, advém do refinamento do grão, que aumenta as 
duas propriedades discutidas. 
• Comparando as amostras 3.3 e 3.4, a diferença reside no envelhecimento aplicado 
apenas na amostra 3.4. Reconhece-se uma diminuição da dureza resultante de um 
“segundo revenido” com estágio longo; no entanto, não se observa o aumento expectável 
da resistência ao impacto; antes pelo contrário, houve um decréscimo bastante acentuado 
desta propriedade (≈ 80%). Esta ocorrência pode indicar uma fragilização por revenido, 
devido à segregação de impurezas na microestrutura. Ao nível das propriedades mecânicas, 
este fenómeno afeta principalmente a resistência ao impacto. 
Outro aspeto a analisar, é o facto da amostra 3.4, apresentar uma resistência ao 
impacto inferior à 3.2, o que não seria esperado, visto a amostra 3.4 apresentar as 
condições para exibir valores intermédios. Esse fraco desempenho poderá estar 
correlacionado com defeitos, como rechupes observados nos tarugos (ANEXO G). 
4.1.3 Caracterização microestrutural 
4.1.3.1 Análise em microscopia ótica (MO) 
4.1.3.1.1 Microestrutura 
Uma ampliação da microestrutura das amostras, após têmpera (Figura 18), revela uma 
estrutura dendrítica típica dos aços de fundição, devida a microsegregações. As imagens 
permitem confirmar a sua natureza martensítica, onde é bem visível a disposição da 
martensite em blocos com lamelas orientadas (zonas escuras) e ferrite (zonas claras). 
 
Figura 18: Microestrutura da amostra 3.3 após normalização a 955°C durante 3 horas e 
têmpera em água com austenitização a 900°C durante 3 horas. Microestrutura revelada 




Após o revenido, a martensite sofre uma restauração, apresentando um aspeto 
semelhante ao da Figura 19, com regiões claras correspondentes a ferrite.  
 
Figura 19: Microestrutura da amostra 3.3 após normalização a 955°C durante 3 horas, 
têmpera em água com austenitização a 900°C durante 3 horas e posterior revenido a 650°C 
por 10 horas. Microestrutura revelada com Nital a 2% e observada ao MO. 
4.1.3.1.2 Tamanho de grão 
A grande diferença nos tratamentos térmicos executados residia na implementação ou 
não, da normalização. Tendo em conta esse aspeto diferencial, foram analisadas amostras 
representativas desses dois casos, nomeadamente, amostras tratadas segundo a norma (2), 
e segundo o tratamento térmico com a sequência intermédia da terceira série (3.3).  
 
Figura 20: Tamanho de grão com índice ASTM de 8,5 na amostra 2 (a) após têmpera em 
água com austenitização a 890°C e estágio de 2 horas; tamanho de grão com índice ASTM 
de 10 na amostra 3.3 (b) após normalização a 955°C durante 3 horas e têmpera em água 
com austenitização a 900°C durante 3 horas. 
Da análise das duas imagens, é bem evidente a diferença no tamanho do grão, que se 
apresenta seguramente mais pequeno na amostra 3.3, correspondente ao tratamento onde 
foi realizada uma normalização prévia à têmpera. Este facto vem constatar a vantagem da 





4.1.3.2 Análise em microscopia eletrónica de varrimento (MEV) 
A observação ao MEV foi realizada com o intuito de analisar os carbonetos e as 
inclusões presentes na microestrutura. A superfície de fratura dos provetes de impacto foi 
também analisada, para uma possível identificação das causas dos baixos valores de 
resistência ao impacto. 
4.1.3.2.1 Constituintes microestruturais 
4.1.3.2.1.1 Inclusões 
As inclusões encontradas na microestrutura eram constituídas maioritariamente por 
sulfuretos de manganês, estando também presentes, embora em menor quantidade, 
inclusões de alumina. 
A maioria das inclusões de MnS apresentava uma morfologia globular. Teoricamente 
este tipo apresenta-se como o menos pernicioso para a resistência ao impacto. Foram 
também detetadas inclusões de MnS alongadas, com efeito mais nocivo, embora numa 
abundância muito menor (Figura 21).  
 
Figura 21: Inclusões de sulfureto de manganês alongadas (Z1) e arredondadas (Z2), 
presentes na microestrutura do aço, após o tratamento térmico das condições 3.626. 
Observação no MEV. 
A microanálise por EDS, nas regiões de interesse, possibilitou uma análise semi-
quantitativa dos constituintes, ao interpretar os picos (intensidade) dos elementos 
presentes no espectro, permitindo, de forma indireta, a sua identificação, que neste caso 
correspondia ao sulfureto de manganês (MnS) (Figura 22). 
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Figura 22: Espectros obtidos por análise EDS dos pontos Z1 (esquerda) e Z2 (direita), 
indicados na Figura 21. 
Relativamente às inclusões de alumina (Al2O3), detetaram-se com muito pouca 
frequência estas inclusões isoladas, estando na maioria dos casos associadas aos sulfuretos 
de manganês, com uma morfologia angular compacta. Apesar da sua presença indesejável, 
a associação destes constituintes apresenta-se como a alternativa menos prejudicial 
(Figura 23). 
 
Figura 23: Inclusão constituída por sulfureto de manganês (Z10) e alumina (Z11) presente 
na amostra 3.327 observada no MEV. 
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Figura 24: Espectros obtidos por análise EDS dos pontos Z10 (esquerda) e Z11 (direita), da 
Figura 23. 
4.1.3.2.1.2 Carbonetos 
A análise aos carbonetos foi possível graças ao ataque químico28, pois sem ataque, a 
sua visibilidade era muito fraca. 
Em todos os casos, os carbonetos apresentaram dimensões à escala nanométrica, com 
uma morfologia arredondada e uma distribuição homogénea ao longo da microestrutura 
(Figura 25). 
Na microanálise por EDS, a sua resolução foi o fator limitante na identificação dos 
carbonetos, devido às reduzidas dimensões destes. Consequentemente, um espectro obtido 
nas zonas claras (carbonetos) exibia os mesmos picos de um espectro relativo às zonas 
escuras (matriz), inviabilizando a sua identificação. Teoricamente, para o revenido a 
650°C esperavam-se carbonetos do tipo M3C (cementite), M2C (ricos em Mo) e M7C3 (ricos 
em Cr) [85, 86]. 
As imagens seguintes correspondem a microestruturas das amostras da terceira série. A 
diferença residia na duração do estágio; um com duração de 2 horas e o outro de 10 horas. 
Numa escala não muito ampliada, não se observam diferenças significativas, embora 
pareça que no caso do revenido de 2 horas, a distribuição dos carbonetos não seja tão 
uniforme quanto no caso do revenido por 10 horas (Figura 25). A grande diferença advém 
das dimensões dos carbonetos, que se apresentam maiores no caso do revenido de 10 
horas. Além disso, aparentam ser mais globulizadas que no caso do revenido de 2 horas 
(Figura 26). Estes dois factos apontam para o maior amaciamento no caso do revenido de 
10 horas, com um empobrecimento em carbono da matriz para formação, crescimento e 
globulização de carbonetos. 
                                                          




Figura 25: Imagem observada no MEV da microestrutura da amostra 3.5 (a), normalizada a 
955°C por 4h, temperada (água) a 900°C por 4 horas e revenida a 650°C por 2 horas; e da 
amostra 3.6 (b), normalizada a 955°C por 4h, temperada (água) a 900°C por 4 horas e 
revenida a 650°C por 10 horas. 
 
Figura 26: Imagens em MEV ampliadas (a) da Figura 25a, e (b) da Figura 25b, onde se 
observam a morfologia e distribuição dos carbonetos. 
4.1.3.2.2 Análise da superfície de fratura 
Para uma deteção clara das causas para a fraca resistência ao impacto, seria 
pertinente analisar os casos com os piores resultados. Assim sendo, a observação da 
superfície de fratura foi realizada sobre as amostras 3.4 e 3.6, após o ensaio de choque a -
40°C. Esta análise foi efetuada num equipamento MEV/EDS com maior poder de resolução 
que o anterior, o que permitiu obter imagens com maior qualidade e também realizar a 
microanálise por EDS das partículas nanométricas. 
Analisando a superfície de fratura, detetaram-se zonas de fratura dúctil e frágil, 
evidenciando um comportamento dúctil-frágil (Figura 27a). Foi ainda possível distinguir os 






Figura 27: Superfície de fratura dos provetes 3.4 (a) e 3.6 (b) observada em MEV. As setas 
vermelhas apontam para regiões lisas com contornos visíveis correspondentes a zonas de 
fratura intergranular; a seta azul aponta para zonas onde ocorreu a fratura frágil 
transgranular com aparência plana e com os “rios” característicos; a seta verde aponta 
para regiões onde ocorreu fratura dúctil com aparência fibrosa. 
Ampliando a região do quadrado verde, detetaram-se inclusões e carbonetos na base 
das crateras encontradas ao longo da região de fratura dúctil, tal como previsto e referido 
no enquadramento teórico (Figura 28). 
 
Figura 28: Ampliação da região verde indicada na Figura 27 onde é visível uma inclusão de 
MnS e com carbonetos na região circundante. 
A superfície de fratura frágil intergranular observada, indica uma fragilização do aço ao 
longo das fronteiras de grão. Ampliando essa região (quadrado vermelho na Figura 27a), 
observam-se carbonetos com dimensões na ordem das centenas de nanómetros (Figura 29), 
tal como previsto, dada a sua dispersão uniforme ao longo da matriz. De notar que não se 
observa a fratura destes, indicando que estes não desempenharam um papel determinante 




Figura 29: Ampliação da região indicada a vermelho na Figura 27a onde se observam 
carbonetos (Z1) com respetivo espectro obtido por análise EDS com picos distintos do 
espectro da matriz (Z2). 
A Espectroscopia de Eletrões Auger (AES), graças ao seu poder de resolução, é uma 
técnica que permite uma análise ao nível atómico e, por isso, tem proporcionado na 
maioria dos casos, evidenciar uma fragilização devida à segregação de impurezas ao longo 
das fronteiras de grão, causada por uma concentração dessas impurezas que ronda as 
partes por milhão [6, 36, 87]. Embora o AES não tenha sido utilizado, há indícios deste tipo 
de fragilização, nomeadamente por parte do fósforo. Analisando os espectros da Figura 29, 
verifica-se que o pico de molibdénio presente no espectro da zona Z1 (carboneto) 
associado à inexistência desse pico na zona Z2 (matriz), aponta para um empobrecimento 
em Mo na região da fronteira de grão para formar carbonetos. Dessa forma, o Mo livre para 
se combinar com o P e atenuar a segregação do P para as fronteiras, será menor, 
intensificando-se essa segregação e, consequentemente, a fragilização (Figura 30) [86, 88]. 
Além do empobrecimento em Mo da matriz, a fração de outros tipos de carbonetos irá 
diminuir à custa do consumo de carbono na formação de carbonetos ricos em molibdénio 
[85, 86]. 
A causa mais provável estaria associada à fragilização do aço por segregação de 
impurezas, nomeadamente o fósforo, que está presente na composição química com um 




Figura 30: Esquema de fragilização por segregação de P nas fronteiras, resultante da 
combinação do Mo com o C, com rutura de aglomerados (clusters) de Mo-P que evitam a 
migração de P para as fronteiras de grão [85]. 
4.1.4 Ensaio dilatométrico: determinação das temperaturas críticas 
Do ensaio dilatométrico obteve-se a curva “dilatação do provete vs temperatura”, que 
permitiu determinar as temperaturas críticas Ac1, Ac3, Ms e Mf. 
 
Figura 31: Ensaio dilatométrico: curva obtida para uma taxa de aquecimento de 0,1°C/s, 
estágio durante 300 segundos a 900°C e arrefecimento a uma taxa de 50°C/s. 
É possível verificar através do ciclo dilatométrico, que existem duas situações de 
alteração do volume do provete, Ac1-Ac3 e em Ms-Mf. No primeiro caso, inicia-se uma 
contração de volume à temperatura de 720°C (Ac1), que corresponde ao início da 
transformação de ferrite em austenite. A transformação termina a 800°C (Ac3), altura em 
que toda a ferrite se transformou em austenite. No arrefecimento, é possível verificar uma 
segunda transformação, onde neste caso a expansão volúmica está associada à 
transformação de austenite em martensite com início a 430°C (Ms), terminando a 220°C 
(Mf). 
Um ensaio (ANEXO H) com uma elevada taxa de aquecimento (1,7°C/s ou 100°C/min), 

















positivo em Ac1 para 735°C, diminuindo o intervalo intercrítico. Como a taxa de 
arrefecimento foi mais lenta que a anterior (30°C/s), o fenómeno de histerese térmica não 
se verificou com tanta intensidade e, por isso, o Ms e Mf subiram (Ms ≈ 460°C e Ms ≈ 
230°C). O conhecimento destas variações, permitiu uma maior flexibilidade das taxas, 
possibilitando aumentar a taxa de aquecimento usada nos fornos. 
4.2 Segundo ensaio 
4.2.1 Composição química 
Tanto o Mo como o Cr apresentavam já no primeiro ensaio os teores pretendidos, 
respeitando a gama apresentada pela norma. Os teores máximos de Cr seriam os mais 
favoráveis para promover a formação de carbonetos ricos em crómio, que apresentam 
dimensões mais reduzidas e morfologia globular, evitando simultaneamente o dispêndio de 
Mo na formação de carbonetos [74, 75, 86]. O teor em Mo necessário para atenuar a 
fragilização por segregação de P, já se encontrava nos valores recomendados. 
Tendo em consideração este facto, a solução passaria pela eliminação do teor em 
fósforo, no entanto, dada a impossibilidade de concretizar tal objetivo, restaria apenas a 
modificação nos teores dos outros elementos de liga. Quanto ao C, quanto menor o seu 
teor, maior será a resistência ao impacto do aço, portanto apontar-se-ia para o menor 
valor possível. A literatura refere ainda que o Ni e Mn potenciam a segregação de P nas 
fronteiras e, por essa razão, interessava baixar o teor desses elementos relativamente ao 
primeiro ensaio [10, 13, 36]. O Si, na generalidade dos aços, para teores até 0,40%, 
aumenta a sua resistência sem diminuir significativamente a ductilidade [8]; não tem 
natureza carburígena e nem foram detetadas inclusões de SiO2. Desta forma, poderia 
manter-se nos teores já presentes no primeiro ensaio. 
Tabela 6: Composição química do aço G17 NiCrMo 13-6 indicada pela norma, e composição 
do aço vazado no primeiro ensaio e no segundo ensaio. 
Designação 
Composição química (%pp) 
C Si Mn P S Cr Mo Ni 

















G17 NiCrMo 13-6 
(Primeiro ensaio) 
0,16 0,35 0,68 0,013 
< 
0,010 
1,74 0,51 3,34 
G17 NiCrMo 13-6 
(Segundo ensaio) 
0,15 0,38 0,56 0,015 
< 
0,010 
1,67 0,52 3,21 
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4.2.2 Ensaio dilatométrico: determinação das temperaturas críticas 
Numa fase inicial, interessava realizar novamente ensaios dilatométricos para averiguar 
se ocorreu alguma modificação nas temperaturas críticas anteriormente determinadas.  
 
Figura 32: Ensaio dilatométrico: curva obtida para uma taxa de aquecimento de 0,17°C/s, 
com aquecimento até aos 950°C, estágio de 300 segundos e posterior arrefecimento a uma 
taxa de 30°C/s. 
No aquecimento, as temperatura críticas aumentaram ligeiramente (Ac1 ≈ 730°C e Ac3 ≈ 
810°C), assim como as temperaturas de início e fim da transformação martensítica (Ms ≈ 
460°C e Mf ≈ 235°C), facto expectável dada a diminuição do teor em elementos que 
contribuem para a redução das mesmas. 
4.2.3 Efeito do revenido na dureza do aço 
Para estudar a relação entre o revenido e a dureza final do aço, foram ensaiadas várias 
temperaturas de revenido para um mesmo estágio, assim como vários tempos de estágio 
para duas temperaturas de revenido. A curva obtida na primeira análise está presente na 
Figura 33. 
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Analisando o gráfico da Figura 33, verifica-se que a curva segue um declive negativo, 
apontando para um decréscimo da dureza à medida que a temperatura do revenido 
aumenta. Entre os 650 e os 690°C, esse decréscimo é mais acentuado, atingindo um 
mínimo nesta última temperatura, a partir da qual a dureza aumenta. Este aumento, 
poderá estar associado a um fenómeno de endurecimento secundário ou, à austenite 
formada a essa temperatura (devido à proximidade relativamente a Ac1), que se 
transformou numa fase dura e frágil durante o arrefecimento no revenido. 
Analisando o gráfico da Figura 34, destaca-se em ambos os revenidos a queda drástica 
da dureza na primeira hora de estágio. Em apenas 1 hora a dureza diminuiu cerca de 33% 
no caso do revenido a 650°C e, no segundo caso, esse decréscimo é ainda mais acentuado, 
atingindo aproximadamente 41%. A partir da primeira hora de estágio, a dureza tende a 
estabilizar, diminuindo lentamente. No final das 10 horas de estágio, a dureza apresentada 
em ambos, é bastante semelhante. No entanto, denota-se uma perda maior nos valores de 
dureza ao longo do tempo, para o  revenido a 670°C. 
 
Figura 34: Curva de dureza em função do tempo de estágio do revenido. 
4.2.4 Caracterização das propriedades mecânicas 
4.2.4.1 Ensaios de choque e dureza 
Numa primeira fase, repetiu-se o tratamento que conduziu aos maiores valores de 
resistência ao impacto do primeiro ensaio, para depois prosseguir com os novos 
tratamentos térmicos e respetivos ensaios. Estes tratamentos realizados nos tarugos do 
segundo ensaio, estão resumidos no ANEXO F. 
Esse primeiro tratamento (A1) foi estudado por duas vezes. Num primeiro ensaio a -
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-70°C, passando a realizar todos os ensaios a essa temperatura. Por essa razão, A1 foi 
também ensaiado a -70°C, garantindo uma comparação direta com os restantes ensaios. 
Convém referir, que em todos os revenidos executados nos tarugos deste segundo 
ensaio, o arrefecimento foi efetuado em ar forçado e não em ar calmo como nos tarugos 
do primeiro ensaio. De acordo com a bibliografia, o arrefecimento em ar calmo poderia 
não ser suficientemente rápido para evitar a fragilização do aço [81, 82]. Assim, o 
arrefecimento em ar forçado, serviria para evitar que o aço permanecesse na gama de 
temperaturas de fragilização, por um tempo suficiente para se dar a fragilização. 
Tabela 7: Resumo dos tratamentos térmicos efetuados na série A dos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo valor médio de resistência ao impacto e valor médio de dureza. 










61 ± 9* 234,8 ± 7,8 












39,3 ± 1,2 245,5 ± 7,2 
*Ensaio de choque ensaiado a -60°C. Os restantes valores de resistência ao impacto foram obtidos 
em ensaios a -70°C. 
Comparando as amostras A1 e A2, estas distinguem-se pela duração do estágio do 
revenido. A amostra A1, com um estágio de revenido mais longo, apresentou uma 
resistência ao impacto superior a A2, devido, em grande parte, a esse estágio mais longo 
que se refletiu numa maior diminuição da dureza. 
Entre A2 e A3, a variável consiste na temperatura de normalização. Dos três ensaios da 
amostra A2, um deles apresentou um valor muito mais baixo, contribuindo para a 
diminuição do valor médio, o que poderá estar associado a um defeito no tarugo, como por 
exemplo, os rechupes observados a olho nú (ANEXO G). Considerando a inexistência desses 
defeitos, haveria a hipótese do valor apresentado ser próximo dos restantes, levando a um 
valor médio semelhante a A3, evidenciando o pouco efeito desta alteração na temperatura 
de normalização. Seria necessário um novo ensaio para o confirmar. Como reflexo da 
normalização efetuada a temperaturas mais altas em A2, a dureza toma valores mais altos 
e, consequentemente, também uma maior resistência à tração.  
                                                          
29 Valor médio de energia absorvida para três ensaios de choque Charpy sobre provetes com entalhe em V. 
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Tabela 8: Resumo dos tratamentos térmicos efetuados na série B dos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo valor médio de resistência ao impacto e valor médio de dureza. 








































28,3 ± 0,6 
275,9 ± 
12,9 
*Valores obtidos no ensaio de choque a -70°C. 
• Entre as amostras B1 e B2, estas diferem na duração do estágio da normalização e na 
implementação num dos casos de um tratamento intercrítico (B1).  
1)Para a normalização, no caso de B2, esta prolonga-se por mais 1 hora, havendo, 
supostamente, uma maior dissolução dos elementos de liga na microestrutura, e um maior 
refinamento do grão, traduzindo-se numa maior homogeneidade da microestrutura, 
refletida na estabilidade dos resultados de impacto e, simultaneamente, num aumento de 
dureza. 
2)No caso do tratamento intercrítico, este é reconhecido por promover uma 
microestrutura duplex ferrite/martensite revenida apresentando [79, 89]: 
a) Martensite revenida de elevada resistência, mas baixa tenacidade, com uma densa 
distribuição dos carbonetos, proveniente de uma austenite enriquecida em carbono; 
b) Ferrite de baixa resistência, mas elevada tenacidade, com uma distribuição muito 
fina de ferrite, que aumenta significativamente a tenacidade e baixa a resistência. 
Como consequência do tratamento intercrítico, há uma melhoria da resistência ao 
impacto a baixas temperaturas e simultaneamente uma redução da suscetibilidade à 
fragilização por revenido. O aumento da fração de ferrite na microestrutura, acaba 
também por contribuir para uma diminuição da dureza [78, 79, 89]. 
Pelos resultados e pela bibliografia consultada, muito provavelmente, o tratamento 
intercrítico desempenhou um papel crucial no aumento da resistência ao impacto. Esse 
efeito terá sido muito maior do que o incremento de mais 1 hora no estágio da 
normalização. Quanto à dureza, o estágio mais curto de normalização e o tratamento 
intercrítico, acabaram por provocar os valores de dureza mais baixos em B1. 
• Relativamente às amostras B2 e B3, a diferença reside no revenido. Em B3, o 
revenido a 700°C provocou um aumento da dureza, que se refletiu numa menor resistência 
ao impacto. Essa ocorrência, poderá estar associada a um fenómeno de endurecimento 
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secundário ou, a uma fração de austenite formada a essa temperatura (devido à 
proximidade relativamente a Ac1) que poderá ter-se transformado, durante o 
arrefecimento, numa fase dura e frágil, fragilizando o aço [12, 90]. A causa desta 
fragilização poderá ser evidenciada com uma caracterização microestrutural e/ou ensaio 
dilatométrico. 
Nos fornos, é complicado garantir a temperatura pretendida, havendo geralmente 
oscilações de temperatura. Por essa mesma razão, nos casos do duplo revenido, há uma 
forte probabilidade de, no primeiro, ter ocorrido algo semelhante ao revenido a 700°C 
(com intensidade menor). Nesse aspeto, o segundo revenido revelou-se fundamental ao 
promover a restauração dessa fase frágil, provocando simultaneamente uma redução da 
dureza. 
• De A1/A2 para B1, as diferenças estão após a têmpera, e o aumento significativo da 
resistência ao impacto terá sido graças ao tratamento intercrítico. O duplo revenido 
poderá ter também contribuído, ao diminuir uma eventual fração de austenite residual 
[91]. 
• Comparando A1/A2 com B2, os valores mais elevados de resistência ao impacto em 
B2, poderão dever-se ao facto de a normalização ter sido mais prolongada e/ou devido ao 
duplo revenido aplicado. A dureza é mais alta em A2, no entanto, foi em B2 que a 
normalização foi mais prolongada, provocando um aumento de dureza que à partida foi 
compensado no duplo revenido. De qualquer das formas, a resistência ao impacto é 
semelhante tanto em A1 como B2, apresentando, no entanto, diferenças nas durezas. A 
dureza mais elevada em B2 poderá estar associada à normalização com estágio mais longo 
e/ou ao primeiro revenido que, poderá não ter sido compensada no segundo revenido. 
• Por fim, na normalização, o aumento da temperatura não melhorou a resistência ao 
impacto, mas aumentou a dureza (facto confirmado entre A2 e A3). Apesar de um aumento 
do estágio contribuir para uma maior homogeneização da peça, este não evidenciou ser à 
partida o fator crítico na resistência ao impacto, bastando analisar, por exemplo, as 
amostras B1 e B2. 
A obtenção destes resultados envolvia demasiadas etapas no tratamento térmico, para 
a sua implementação a nível industrial. Por essa mesma razão, optou-se por modificar os 





Tabela 9: Tratamento térmico C1 do segundo ensaio, com respetivo valor médio de 
resistência ao impacto e valor médio de dureza. 










41,7 ± 0,6 232,8 ± 6 
*Valores obtidos no ensaio de choque a -70°C. 
O caso de C1, foi realizado com o intuito de o comparar com A1, relativamente ao 
revenido para temperaturas mais elevadas. Confirmou-se, novamente, que a diminuição da 
dureza levou a um aumento da resistência ao impacto, embora ligeiro, devido ao aumento 
da temperatura de revenido. Este facto veio também confirmar o que foi observado nas 
curvas sobre o efeito do revenido na dureza, onde tanto a 650 como a 670°C, ao fim de 10 
horas, a dureza era semelhante. Diferenças mais evidentes seriam obtidas para estágios 
mais curtos. 
Relembrando o caso de A1, este correspondia ao tratamento 3.3 do primeiro ensaio de 
tarugos. Entre estes dois, a diferença consistiu no meio de arrefecimento do revenido e no 
ajuste da composição química. Um destes dois fatores, foi preponderante na obtenção dos 
resultados de impacto apreciáveis do segundo ensaio. 
Os dois últimos tratamentos térmicos, seriam efetuados para evidenciar quais os 
fatores que potenciaram esse aumento da resistência ao impacto. Assim, um tratamento 
iria revelar qual dos dois, entre o meio de arrefecimento do revenido e o ajuste químico, 
melhorou substancialmente a resistência ao impacto. O segundo tratamento permitiria 
averiguar apenas o efeito do tratamento intercrítico. 
Tabela 10: Tratamentos térmicos C2 e C3 efetuados na série C dos tarugos do segundo 
ensaio, com respetivo valor médio de resistência ao impacto e valor médio de dureza. 
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62 ± 1 
221,4 ± 
6,5 
*Tratamento C1 com arrefecimento em ar calmo, em vez de ar foçado como nas restantes amostras. 
**Valores obtidos no ensaio de choque a -70°C. 
O tratamento em C2, difere do C1 no meio de arrefecimento do revenido. Em C2, o 
arrefecimento foi realizado em ar forçado, enquanto que em C1 foi em ar calmo. Do ponto 
vista industrial, o arrefecimento em ar calmo é o mais interessante, ao permitir reduzir os 
cuidados no arrefecimento das peças após o revenido. Os resultados de impacto 
ligeiramente mais altos em C2, indicam que provavelmente, o arrefecimento em ar 
forçado (C1), terá originado tensões residuais que levaram a uma resistência ao impacto 
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menor em C1. Estes resultados, demonstram que o arrefecimento lento em ar calmo não 
causou a fragilização do aço, indicando  o ajuste da composição química como a peça-
chave na redução da suscetibilidade à fragilização. 
Da análise de comparação entre C1 e C3, ficou claro que o tratamento intercrítico 
melhora significativamente a resistência ao impacto, com prejuízo da resistência 
mecânica. 
Apesar do tratamento intercrítico apresentar-se como uma solução bastante apelativa 
para aumentar a resistência ao impacto, em peças de fundição, este tratamento é de 
difícil controlo devido à dificuldade em garantir a mesma temperatura ao longo das peças, 
pois estas apresentam uma variabilidade de espessuras. Considerando este aspeto, a 
hipótese do tratamento intercrítico ficou excluída por opção da empresa.  
Fazendo um balanço final, os requisitos por parte da FERESPE/Cliente foram 
cumpridos, já relativamente à norma, seria necessário realizar ensaios à temperatura 
especificada. No entanto, analisando os requisitos do aço ASTM A 352 LC2-1, idêntico ao 
G17 NiCrMo 13-6, é exigido um mínimo de 41 J a -73°C [92]. Considerando que os ensaios a 
-70°C foram realizados garantindo uma oscilação da temperatura entre -72°C e -70°C, 
esses resultados estarão com certeza próximos dos valores obtidos a -73°C. Dessa forma, 
ao cumprir os requisitos do aço ASTM A 352 LC2-1, é muito provável que os requisitos do 
G17 NiCrMo 13-6 também tenham sido atingidos. 
Um outro indício desse cumprimento, implica a análise da curva “resistência ao 
impacto vs temperatura”, onde os valores próximos de 40 J decrescem para 30 J para uma 
diminuição de 10°C na temperatura. Estes tratamentos seguem as mesmas etapas do ciclo 
térmico, o que leva a um mesmo comportamento e, consequentemente, a uma curva 
semelhante. 
4.2.4.2 Ensaios de tração 
Excetuando os resultados de resistência ao impacto dos casos com o tratamento 
intercrítico, o tratamento que correspondeu aos valores mais elevados de resistência ao 
impacto, foi o tratamento executado em C2. Dessa forma, optou-se por efetuar a 






Tabela 11: Parâmetros de tração especificados pela norma, pela FERESPE/Cliente e 
valores médios obtidos nos ensaios em amostras C2. 
Ensaio de tração à temperatura ambiente 




Norma ≥ 600 750 - 900 ≥ 15 - 
Requisitos 
FERESPE/Cliente 
≥ 460 700 - 800 ≥ 20 - 
Valores médios 
obtidos em C2 
501 723 22,3 62,4 
Os valores de R0,2 e Rm serão, à partida, os mais baixos de todos os tratamentos 
efetuados, tendo em conta que este tratamento resulta nos menores valores de dureza. Já 
o alongamento e estricção, característicos de um comportamento dúctil, apresentarão os 
valores mais altos. Desta forma, estes resultados de resistência à tração, demonstram 
respetivamente, os valores máximos e mínimos do alongamento-estricção e R0,2-Rm 
possíveis de obter. 
Embora não tenham sido satisfeitos os requisitos da norma, por parte da 
FERESPE/Cliente, os valores mínimos pretendidos foram alcançados. Para atingir os 
requisitos da norma, a solução mais óbvia, consistiria numa redução dos parâmetros do 
revenido para temperaturas mais baixas e tempos de estágio mais curtos. 
4.2.5 Caracterização microestrutural 
4.2.5.1 Análise em microscopia ótica (MO) 
Neste segundo ensaio, foram analisadas as amostras representativas dos tratamentos 
de maior interesse, ou seja, o revenido a 670°C e o tratamento intercrítico. Assim, 
apresentar-se-ão imagens correspondentes às condições de tratamento das amostras C130 e 
C331. 
                                                          
30 Normalização a 955°C por 3 horas, seguida de uma têmpera (água) a 900°C por 3 horas e finalmente o 
revenido a 670°C por 10 horas. 
31 Normalização a 955°C por 3 horas, seguida de uma têmpera (água) a 900°C por 3 horas, um tratamento 




Figura 35: Microestrutura da amostra C1 (normalizada a 955°C por 3 horas, temperada a 
900°C por 3 horas e revenida a 670°C por 10 horas) atacada com Nital a 2% observada ao 
MO. 
   A amostra 3.3 do primeiro ensaio de tarugos (Figura 19), apresenta as condições de 
tratamento térmico mais adequadas para comparação. Dessa forma, constata-se uma 
semelhança com a amostra C1, embora pareça existir uma maior uniformidade na 
orientação das lamelas no caso da microestrutura de martensite revenida após o revenido 
a 670°C (C1), assim como o espaço interlamelar ser inferior. 
 
 
Figura 36: Microestrutura da amostra C3 (normalização a 955°C por 3 horas, têmpera a 
900°C por 3 horas, tratamento intercrítico a 760°C por 1 hora e revenido a 670°C por 10 
horas) atacada com Nital a 2% observada ao MO. 
Na microestrutura da amostra revenida que sofreu previamente um tratamento 
intercrítico (C3), além da homogeneidade da microestrutura, destaca-se a reduzida 
distância interlamelar, com uma orientação bem definida das lamelas. Foi referido na 
revisão bibiliográfica, que interessavam distâncias interlamelares curtas, para dificultar a 
propagação de fissuras e, por essa razão, esta característica única da amostra, representa 
um papel crucial na resistência ao impacto. Além disso, a distribuição muito fina de 
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ferrite, evidente na imagem da direita da Figura 36,  contribui para aumentar 
significativamente a resistência ao impacto. 
4.2.5.2 Análise em microscopia eletrónica de varrimento (MEV) 
4.2.5.2.1 Análise da superfície de fratura 
Neste segundo ensaio, e após os ensaios de choque, foi analisada ao microscópio 
eletrónico de varrimento, a superfície de fratura correspondente ao tratamento mais 
promissor, o C2. 
 
Figura 37: Imagens da superfície de fratura observada em MEV de um provete tratado nas 
condições de C2, após o ensaio de choque Charpy a -70°C. 
Com este novo tratamento, não foi visível qualquer indício de fratura frágil 
intergranular, visualizando apenas uma superfície característica da fratura frágil 
transgranular e também zonas características da fratura dúctil (região no interior do 
retângulo verde da Figura 37b). Dado a superfície de fratura apresentar um misto de 
fratura dúctil e frágil, com predominância do modo frágil, este ensaio realizado a -70°C, 
mostra que esta temperatura se encontra numa gama de transição próxima do patamar 
correspondente à fratura frágil. 
Esta inexistência do modo de fratura intergranular, anuncia o estado regularizado do 
inconveniente inicial. 
4.2.6 Ensaios dilatométricos: análise da austenite residual 
Para analisar a austenite residual, foram estudados os tratamentos com maior 
interesse, que envolviam revenidos a 650°C e 670°C. Ambos os casos que foram analisados, 





Figura 38: Ensaio dilatométrico de uma amostra que sofreu um revenido a 650°C por 5 
horas: curva obtida para uma taxa de aquecimento de 5°C/s até aos 550°C, com estágio 
durante 150 segundos e posterior arrefecimento a uma taxa de 30°C/s. 
No gráfico da Figura 38, verifica-se que as curvas de aquecimento e arrefecimento são 
paralelas uma em relação à outra, comprovando que não houve nenhuma transformação da 
austenite no arrefecimento. Este facto indica a ausência de austenite residual ou, se por 
acaso existir, será numa fração mínima desprezável. 
 
Figura 39: Ensaio dilatométrico de uma amostra que sofreu um revenido a 670°C por 5 
horas: curva obtida para uma taxa de aquecimento de 5°C/s até aos 550°C, com estágio 
durante 150 segundos e posterior arrefecimento a uma taxa de 30°C/s. 
No gráfico correspondente ao revenido a 670°C durante 5 horas (Figura 39), observa-se 
uma mudança no declive da curva de arrefecimento, que se atribui à transformação da 
austenite em martensite. Este indício revela a presença de austenite residual após o 
revenido. Dependendo da sua estabilidade, a austenite residual poderá garantir uma maior 
resistência ao impacto ou, caso esta se transforme, poderá originar uma fase frágil, 
provocando uma diminuição da resistência ao impacto. Por essa mesma razão, interessava 




















Figura 40: Ensaio dilatométrico de uma amostra que sofreu um revenido a 670°C por 10 
horas e posterior ensaio de choque a -70°C: curva obtida para uma taxa de aquecimento 
de 5°C/s até aos 550°C, com estágio durante 150 segundos e posterior arrefecimento a 
uma taxa de 30°C/s. 
Para este ensaio utilizou-se uma amostra do revenido a 670°C (C2), após o ensaio de 
choque a -70°C. Na curva dilatométrica verifica-se que a transformação no arrefecimento 
manteve-se, sendo até mais pronunciada que no caso anterior. Esse facto pode ter sido 
devido ao estágio a 670°C mais prolongado (10 horas) que promoveu uma maior fração de 
austenite (temperatura do revenido próxima de Ac1), resultando numa transformação mais 
evidente. Deste gráfico, depreende-se que após atingir os -70°C, a austenite residual não 
se decompôs, pelo que o seu carácter macio e dúctil para essas temperaturas, acabou por 
beneficiar a resistência ao impacto do aço. No entanto, há que ter em consideração, a 
estabilidade da austenite para períodos mais longos à mesma temperatura, visto esta se 


















Após análise metalográfica do aço conclui-se que: 
 A microestrutura apresenta dendrites típicas dos aços de fundição, como é o caso. 
 A normalização provoca uma diminuição do tamanho de grão. 
 Com um tratamento térmico de normalização a 955°C, têmpera a 900°C com 
arrefecimento em água e revenido a 650°C, a microestrutura martensítica obtida, 
apresenta uma dispersão de carbonetos uniforme com morfologia globular e 
dimensões na ordem das centenas de nanómetros. 
 Um tratamento intercrítico a 760°C por 1 hora, promove uma microestrutura 
martensítica com uma distância interlamelar inferior à obtida na ausência deste 
tratamento. 
 A evidência de uma fratura frágil intergranular presente em amostras com fraco 
desempenho na resistência ao impacto e, a ausência desta, nos casos com os 
melhores resultados, associa este modo de fratura, a uma fragilização do aço que 
se traduz em baixos valores de resistência ao impacto. 
Os resultados obtidos do estudo da influência dos tratamentos térmicos na resistência 
ao impacto, revelaram as seguintes conclusões: 
 Os valores de resistência ao impacto são mais elevados para os tratamentos 
térmicos que envolviam uma normalização antes da têmpera. Da análise 
microestrutural, observou-se um afinamento do grão nas amostras normalizadas a 
955°C durante 3 horas, prova evidente da contribuição para uma melhoria da 
resistência ao impacto. 
 Para as diferentes temperaturas de normalização, 930°C e 955°C, não se 
verificaram diferenças significativas na resistência ao impacto, no entanto, na 
normalização à temperatura mais elevada, a dureza da amostra final era superior, 
associando-a a uma maior resistência mecânica. 
 O aumento da temperatura do revenido até aos 670°C provoca um aumento da 
resistência ao impacto, acompanhado por uma diminuição da dureza. 
 Dos estágios de revenido até 10 horas, com o aumento da duração do estágio, os 
valores de dureza decrescem, resultando numa resistência ao impacto 
sucessivamente maior. 
 Temperaturas de revenido sucessivamente mais baixas, além de resultarem em 
valores de dureza consecutivamente maiores (considerando um certo tempo de 
estágio), podem induzir uma fragilização no aço, que se reflete em baixos valores 
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de energia absorvida no impacto, caso verificado no envelhecimento a 425°C, que 
no fundo se traduziu num segundo revenido a 425°C. 
 O arrefecimento em ar calmo no revenido, não conduzia a valores mais baixos de 
resistência ao impacto, antes pelo contrário, revelando que o meio de 
arrefecimento no revenido não seria o fator responsável pela fragilização do aço. 
 O tratamento intercrítico a 760°C por 1 hora, entre a têmpera e o revenido, 
revelou contribuir significativamente para o aumento da resistência ao impacto, 
com prejuízo da resistência mecânica. 
Relativamente à influência da composição química na resistência ao impacto, conclui-
se que: 
 A redução do teor em carbono, manganês e níquel, contribuiu para um aumento da 
resistência ao impacto do aço e evitou o aparecimento do mecanismo de fratura 
frágil intergranular, evidenciando uma redução da fragilização do aço. 
Em suma, os valores de resistência ao impacto, inicialmente pretendidos pela 
FERESPE/Cliente, foram alcançados. Para validar o cumprimento dos requisitos de 
impacto, estabelecidos na norma do aço G17 NiCrMo 13-6, teriam que ser realizados 
ensaios de choque Charpy a -80°C.  
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6 SUGESTÕES PARA TRABALHOS FUTUROS 
Como continuação deste trabalho sugere-se: 
 Evidenciar os elementos de liga preponderantes para a fragilização sucedida. 
 Analisar este caso para temperaturas de normalização mais baixas, assim como 
estudar a influência dos parâmetros de normalização no tamanho de grão. 
 Analisar este caso para temperaturas de austenitização mais baixas na têmpera. 
 Determinar a gama de temperaturas, na qual ocorre a fragilização do aço, assim 
como estudar os tempos de estágio críticos para que se desenvolva essa 
fragilização. 
 Estudar a influência do estágio e da temperatura do tratamento intercrítico na 
resistência ao impacto. 
 Analisar a combinação intercrítico + têmpera + revenido. 
 Averiguar a resistência ao impacto para revenidos a 670°C para tempos de estágio 
mais curtos. 
 Estudar a resistência ao impacto para um revenido a 690°C. 
 Estudar o fenómeno responsável pelo endurecimento a 700°C. 
 Estudar a distribuição dos carbonetos no tratamento intercrítico e no revenido a 
670°C. 
 Estudar o efeito do duplo e triplo revenido relativamente à dureza, presença de 
austenite residual e resistência ao impacto. 
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Figura: Temperaturas de transformação alotrópica do ferro puro, 
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Figura: Ensaio dilatométrico numa amostra do primeiro ensaio: curva obtida para uma taxa 
de aquecimento de 1,7°C/s, com aquecimento até aos 950°C, estágio de 300 segundos e 





























Figura: Provete de Charpy maquinado com entalhe em V 

































Figura: Provete de tração antes (a) e após o ensaio de tração (b). 
(a) 
(b) 
